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UN DES DOMAINES D’APPLICATION des semiconducteurs III-nitrures est l’émission de lu-mière que ce soit sous forme d’émission spontanée (dispositifs de diodes électrolumines-centes) ou stimulée (diodes lasers). En effet, les matériaux nitrures (GaN, AlN, InN ouencore BN) et leurs alliages ternaires ou quaternaires permettent de couvrir une gamme
continue de longueur d’onde allant de l’infrarouge proche à l’ultraviolet lointain. Depuis le début des
années 2000, un des objectifs est la réalisation de dispositifs émettant dans l’ultraviolet lointain. Cela
impose l’utilisation d’alliages ternaires d’AlGaN comportant une forte teneur en Al, allant même jus-
qu’à des dispositifs «ultimes» comportant 100 % d’Al. Toutefois, à de telles longueurs d’onde, le
rendement des dispositifs est faible du fait des difficultés liées à la partie technologique (extraction
de lumière par exemple) mais aussi intrinsèques au matériau AlGaN utilisé comme brique de base
(difficulté du dopage, défauts du matériau créés durant la croissance . . . ). Une présentation rapide du
développement des diodes électroluminescentes III-N est donnée en deuxième partie du chapitre In-
troduction, tandis que les propriétés structurales et optiques du GaN, de l’AlN et surtout de l’AlGaN
sont présentées dans le chapitre 1
Toutes les structures présentées dans ce manuscrit ont été élaborées par épitaxie par jets molécu-
laires assistée par plasma d’azote. Bien qu’a priori peu adaptée à une production industrielle (vitesse
de croissance lente, maintenance complexe), cette technique permet entre autres un excellent contrôle
des épaisseurs déposées, de limiter l’incorporation d’impuretés (croissance sous ultra-vide), de s’af-
franchir de toute réaction parasite entre constituants en amont du substrat (régime moléculaire), de
réaliser aisément des hétérostructures 2D ou 3D, et est donc globalement un outil adapté pour les
études de recherche fondamentale sur les semiconducteurs. Les matériaux réalisés ont ensuite été ca-
ractérisés structuralement et optiquement : microscopies à force atomique, électroniques à balayage et
en transmission ; diffraction de rayons X de laboratoire et sous rayonnement synchrotron, d’électrons
in situ durant la croissance ; spectrométrie Rutherford ; cathodoluminescence, photoluminescence (ré-
solue en temps, spatialement et en température) ; spectroscopie Raman. Quelques mesures électriques
ont également été réalisées. Certaines de ces techniques sont présentées en annexes (annexes A, B,
C, D, E, G) et également au cours du texte. Un rappel des principaux paramètres du GaN, de l’AlN
et du saphir est présenté en annexe F.
L’objectif de ce manuscrit est l’étude de la partie émettrice de lumière de diodes électrolumines-
centes émettant à des longueurs d’onde sub-300 nm. Une part importante est donc dédiée à l’étude de
la croissance par épitaxie par jets moléculaires et des propriétés structurales et optiques de couches
minces d’AlGaN. Cette étude s’est en particulier focalisée sur les particularités associées à de fortes
teneurs en Al, typiquement entre 40 et 80 % (chapitre 2). Pour l’émission de lumière au sein des
dispositifs, il est possible d’injecter les porteurs de charges (électrons et trous) soit directement dans
une telle couche 2D soit dans des hétérostructures (empilements) de type puits quantiques. Nous
avons donc tenté d’appliquer les résultats obtenus sur des couches épaisses d’AlGaN à la croissance
de puits quantiques. Plusieurs types d’hétérostructures (Al,Ga)N/(Al,Ga)N ont été réalisées et une
étude a aussi été menée sur la réalisation d’alliages digitaux AlGaN à base de super-réseaux courtes
périodes GaN/AlN (chapitre 4). Afin d’améliorer encore les propriétés optiques de dispositifs fonc-
tionnant à température ambiante, il est également possible de réaliser des hétérostructures offrant un
confinement tridimensionnel des porteurs de charge dans des insertions de dimensions nanométriques
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(boîtes quantiques). Il est ainsi possible de faire croitre des boîtes quantiques GaN dans AlN de très
petites dimensions (hautes d’environ un nanomètre) émettant proche des 300 nm. Afin de diminuer
encore la longueur d’onde d’émission, nous nous sommes également intéressés aux potentialités d’un
recuit à haute température sur des super-réseaux de boîtes quantiques GaN dans AlN (interdiffusion
Ga/Al, réduction de la taille des boîtes, diminution de la densité de défauts . . . ) (chapitre 5). Des
recuits ont également été effectués sur des couches 2D d’AlGaN afin d’en étudier les éventuels effets
sur l’homogénéité et l’état de contrainte de ces couches (chapitre 3).
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PLUS qu’une variation exotique au sein de la famille des semiconducteurs III-V, avec à leurtête les composés arseniures (le duo puits quantique GaAs dans une matrice AlGaAs estainsi souvent cité comme système modèle), les matériaux III-N ont gagné, grâce à leurspropriétés opto-électroniques, tous les domaines d’application des semiconducteurs. Parmi
les applications des semiconducteurs nitrures, on peut distinguer, outre celles relevant du champ de
la recherche fondamentale : les dispositifs émetteurs de lumière tels que diodes électroluminescentes
(DEL), diodes lasers, lasers à cascade quantique, ceux de transport d’électrons (HEMT, «High Elec-
tron Mobility Transistor») mais aussi le photovoltaïque, ou encore les capteurs (MEMS, «MicroE-
lectroMechanical Systems»). Bien que leur synthèse ait débuté dès le début du XXième siècle, c’est
au début des années 1990 qu’ils commencèrent à occuper le devant de la scène grâce à la réalisation
de dispositifs émetteurs de lumière permettant en particulier le stockage optique. Ainsi, bien que du
GaN de bonne qualité ait été synthétisé dès 1975, c’est assurément avec le succès de la diode bleue
en 1990 que la recherche sur les nitrures prend son envol (figure 1).[Aka07]
Si on adopte un point de vue plus général, il est à noter que les matériaux nitrures sont à englober
dans la grande famille des céramiques, matériaux dont le champ d’application est particulièrement
vaste de par leurs propriétés électriques, mécaniques, optiques. . . [RC10] Parmi la multitude de céra-
miques existantes, allant de la terre cuite aux matériaux supra-conducteurs, 1 certaines sont davantage
d’intérêt lorsque l’on s’intéresse aux semiconducteurs nitrures. En particulier, on citera :
– le saphir (Al2O3) et le carbure de silicium (SiC), souvent utilisés comme substrats pour la
croissance de nitrures d’éléments III,
– l’oxyde de zinc (ZnO) dont l’énergie de bande interdite Eg = 3,4 eV en fait un concurrent de
taille du nitrure de gallium (GaN, Eg = 3,45 eV) pour les applications de type diode,
– le nitrure de bore (BN), qui occupe lui même une place particulière au sein des semiconducteurs
nitrures III-N, due à ses propriétés électroniques.
Pour un bref aperçu des propriétés physiques et électroniques des semiconducteurs à grand gap
SiC, GaN, AlN et ZnO on pourra consulter [Yak06]. Une caractéristique importante des nitrures
1. la définition d’un matériau céramique est assez ouverte puisqu’est défini comme tel un matériau ayant un corps
vitrifié ou non-vitrifié, de structure cristalline ou partiellement cristalline ou de verre produit à partir de substances essen-
tiellement inorganiques ou non-métalliques.
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FIGURE 1 – Évolution d’indicateurs se référant à la diode électroluminescente bleue (In)GaN. On
observe bien un pallier entre 1975 et 1990 puis le saut technologique correspondant aux premières
diodes bleues. D’après [JMS11].
d’éléments III (AlxGayIn1−x−yN) est leur domaine potentiel d’émission de lumière, correspondant à
leur énergie de bande interdite. Celui-ci couvre en effet une gamme particulièrement large allant de
l’UV-C à l’infrarouge. Cela englobe donc l’intégralité du spectre visible, en utilisant des nuances de
l’alliage InGaN. De plus, l’utilisation d’AlGaN permet de couvrir les longueurs d’onde sub-280 nm
jusqu’à 210 nm, gamme particulièrement intéressante pour les dispositifs de stérilisation ou de purifi-
cation. En effet, comme représenté figure 2, ces longueurs d’onde ne sont pas présentes naturellement
sur la surface terrestre car absorbées par l’atmosphère ; il n’y donc pas eu de tolérance particulière
développée chez les bactéries et micro-organismes. 2 Concernant le domaine de l’émission de lumière
à l’état solide, le développement des diodes électroluminescentes s’est donc véritablement fait dans
deux «directions», à partir de l’émission à des longueurs d’onde dans le bleu (440 nm), réalisée fin
1992.[NSM93] D’une part vers l’ultraviolet profond et d’autre part vers le visible et l’émission de
lumière blanche, qui assure d’importants débouchés commerciaux (éclairage public en particulier).
La réalisation d’une diode nitrure s’est faite grâce à une série de percées réalisées successivement :
– croissance de couches tampons («buffer») à basse température permettant de réduire la densité
de dislocations avant une reprise de croissance haute température,
– contrôle du dopage p grâce à l’utilisation du Mg, suivi d’un recuit haute température sous
atmosphère contrôlée permettant son activation.
Le développement de la recherche sur les semiconducteurs III-N a été véritablement impulsé par
la perspective de réaliser des dispositifs émetteurs de lumière (DEL et diodes lasers) dans une vaste
gamme de longueurs d’onde, pour certaines inaccessibles via d’autres semiconducteurs. Pour s’en
convaincre, il suffit de se référer aux premiers articles de revue qui, dès la fin années 1990, insistent
sur ce point.[PB97][MSM95][OF98] Pour l’anecdote, le gap du nitrure d’indium était alors estimé à
1,9 eV, ce qui était plutôt haut pour des applications dans l’infra-rouge. Lorsque la croissance InN fût
mieux maîtrisée, il sera placé à 0,7 eV. 3 Ainsi jusqu’aux années 1990, l’étude des matériaux nitrures
était assez exotique et de peu d’intérêt pour l’optoélectronique. La réalisation de diodes à base de GaN
2. Cette affirmation doit toutefois être relativisée : il existait déjà des cellules avant l’apparition d’une couche d’at-
mosphère opaque aux UV-C. L’efficacité de l’irradiation aux UV-C dans la destruction des bactéries, virus, levures et
champignons est donc plus à rechercher du côté d’une forte absorption de l’ADN à ces longueurs d’onde. L’efficacité des
lampes au mercure est donc due à leur forte puissance lumineuse, motif de la recherche de fortes puissances grâce à des
dispositifs d’émission de lumière à l’état solide à base de semi-conducteurs.[Cle06]
3. La détermination du gap de l’InN est toujours sujette à débat : la valeur de 0,7 eV n’est pas attribuée par tous les
auteurs à une mesure du gap fondamental de l’InN. (cf. la polémique dans Physical Review Letters entre Shubina et al. et
Bechstedt et al.[SIJ+04b][BFAG04][SIJ+04a])
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FIGURE 2 – Courbe indicative de l’intensité lumineuse sur la surface terrestre pour des longueurs
d’onde allant de 100 nm jusqu’à l’infrarouge. Sont également signalées quelques longueurs d’onde ty-
piques de diodes électroluminescentes à base de matériaux nitrures (AlN, AlGaN et InGaN).[Kha06]
à ouvert tout un champ d’applications commerciales, et c’est pourquoi aujourd’hui la recherche sur
ces matériaux est fortement dirigée vers le marché (le récurrent «driven by applications» en préambule
des publications sur les matériaux nitrures).[DG02]
Une grande famille d’applications pour les semiconducteurs III-N est donc celle des dispositifs
émetteurs de lumière dans l’UV proche et moyen (diodes électroluminescentes et diodes lasers). Un
bref aperçu historique pour les matériaux nitrures, réalisé d’après la référence [JWNO00] est donné
figure 3. Depuis la réalisation par S. Nakamura de dispositifs à base de GaN et d’InGaN émettant dans
le bleu, un axe majeur de recherche a été d’étendre la gamme d’émission vers l’UV. Pour cela, il a fallu
passer à des couches contenant de l’AlGaN, d’abord pour le matériau barrière puis pour l’ensemble de
la zone active. En 2006, une diode UV a été réalisée émettant à 210 nm (quasi à la longueur d’onde de
l’AlN massif), certe de puissance, d’efficacité et de durée de vie très limitées.[TKM06] Sa structure
utilise pour la zone active uniquement de l’AlN sous forme de jonction p-i-n (structure AlN-p/AlN
intrinsèque/AlN-n, figure 4). Cet article est fréquemment cité comme exemple de réalisation ultime de
diode UV à base de nitrures. Cela permet également d’ores et déjà d’aborder quelques points critiques
pour l’obtention d’une diode électroluminescente UV à fort rendement :
1. optimisation du substrat :
Il est très difficile de disposer de substrats massifs d’AlN. Ceci oblige à commencer la crois-
sance sur un autre semiconducteur (généralement du saphir ou du carbure de silicium) de struc-
ture cristallographique voisine mais présentant une forte différence de paramètre de maille. Il se
forme alors un réseau de dislocations à l’interface pour accomoder la différence de paramètre
de maille. Celles-ci agissent comme centres de recombinaison non-radiatifs et par conséquent
l’efficacité de la diode s’en trouve affectée.
2. maîtrise du dopage :
En pratique, on dope difficilement p les couches contenant de l’Al (et a fortiori de l’AlN) car
elles présentent très rapidement de très fortes résistivités.
3. maîtrise du confinement des porteurs dans la zone active :
Le succès des diodes émettant dans le proche UV provient de l’utilisation de puits quantiques
d’InGaN insérés dans des barrières de GaN. Malgré la forte densité de dislocations présente
dans ces matériaux, des rendements radiatifs inespérés furent obtenus. Cela provient du confi-
nement des porteurs soit par confinement quantique dans des puits, soit par la création de centres
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FIGURE 3 – Frise chronologique montrant les différents développements relatifs au GaN depuis les
premières synthèses jusqu’aux diodes commerciales. Sont également indiquées quelques dates clés
pour les alliages ternaires InGaN et AlGaN. (Les avancées liées aux diodes lasers ne sont pas abordées
par soucis de clarté.)
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FIGURE 4 – a) Schéma d’une structure DEL p-i-n émettant à 210 nm, d-e) spectre d’électrolumi-
nescence correspondant et spectre de photoluminescence de couches d’AlN non dopé et dopé Si et
Mg. On peut noter que le spectre pour la couche dopée p (Mg) présente une bande d’impuretés aux
alentours de 230 nm d’intensité comparable à celle du pic AlN. Ceci illustre bien la plus faible qualité
des couches dopées p dans le cas des matériaux nitrures. D’après [TKM06].
Ce dernier point constitue un élément central du présent manuscrit : la réalisation de nanostruc-
tures émettant dans l’UV (en particulier dans l’UV proche et l’UV-C) à base d’Al(Ga)N et présentant
des propriétés de localisation excitonique. (Mon travail ne s’intéresse toutefois que de façon très peu
exhaustive aux hétérostructures 2D à base de puits quantiques GaN dans AlGaN émettant dans l’
UV-A ou -B.)
Il est intéressant de souligner que le développement des diodes nitrures est principalement dû à un
«heureux hasard» : l’observation d’une forte émission lumineuse dans des matériaux dont la synthèse
ainsi que le dopage sont difficiles. Ainsi, la densité usuelle de dislocations pour des couches 2D de
nitrures est de 107-1010.cm−2, 100 000 fois plus élevée que celle observée pour d’autres semicon-
ducteurs. Au vu de la densité de dislocations, centres de recombinaison non-radiatifs, on s’attendrait
à des rendements d’émission des plus bas. Toutefois, une propriété intrinsèque des ternaires nitrures
est la création, durant la croissance, de zones de confinement quantique pour les porteurs. Ceux-ci
permettent de s’affranchir des dislocations et d’avoir une émission intense, même à température am-
biante. De part leur intérêt technologique pour la réalisation de diodes ou de diodes lasers, les alliages
ternaires d’InGaN ont ainsi été étudiés intensivement depuis le début des années 2000. Toutefois, il
existe moins de travaux sur l’étude de propriétés similaires dans des alliages d’AlGaN, sans indium.
Développement des diodes électroluminescentes ultraviolettes
La réalisation de diodes électroluminescentes UV s’est faite vers les basses longueurs d’onde,
depuis les diodes à base d’InGaN/GaN en passant par les structures GaN/AlGaN, puis AlGaN/AlGaN
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jusqu’aux diodes ne comprenant plus que de l’AlN. Il est ainsi en principe possible d’émettre sur toute
la gamme de longueurs d’onde entre 400 nm (gap de l’In0,1Ga0,9N) jusqu’à 210 nm (gap de l’AlN).
Pour un tour d’horizon du développement des DEL nitrures émettant dans l’UV, le lecteur pourra se
référer au panorama donné par A. Khan et al. dans Nature Photonics en 2007.[KBK07]
Toutefois un bref rappel est présenté ci-dessous, afin d’illustrer l’intérêt de l’étude de la croissance
par épitaxie assistée plasma de matériaux Ga(Al)N émettant dans cette plage de longueur d’onde. J’ai
choisi la présentation «classique» par domaine d’émission UV (UV-A, -B et -C), car elle permet de
balayer les matériaux InGaAlN de façon logique (et chronologique). Un historique du développement
des diodes ultraviolettes est donné figure 5.
DEL UV-A (320-400nm)
Au-delà de 365 nm, la zone active est composée de puits d’InGaN dont la croissance et les proprié-
tés optiques ont déjà été intensivement étudiées. En dessous de 365 nm (longueur d’onde d’émission
du GaN), l’utilisation d’AlGaN dans la zone active devient inévitable. Toutefois, l’émission au-dessus
de 300 nm ne requiert que d’assez faibles concentrations en Al (jusqu’à 25-30 %). Nous verrons, cha-
pitre 1, que pour de telles concentrations la croissance par épitaxie présente peu de différence avec
celles d’alliages binaires de GaN ou d’AlN.
DEL UV-B, UV-C (210-300 nm)
L’émission à de telles longueurs d’onde impose l’utilisation d’alliages ternaires (ou quaternaires)
contenant de fortes concentrations d’Al.[SG10] Cela a plusieurs conséquences importantes sur la
croissance :
1. L’utilisation de substrats d’AlN : le désaccord de paramètre de maille entre alliage d’AlGaN
à forte concentration d’Al et GaN impose d’utliser des substrats d’AlN. La synthèse de ces
derniers est plus délicate, et non encore parfaitement maîtrisée, a contrario de celle des substrats
GaN utilisés pour de plus grandes longueurs d’onde. Les substrats GaN présentent de plus
l’inconvénient d’une très forte absorption de la lumière émise. Ceci est évidemment fortement
défavorable dans le cas de dispostifs émettant en face arrière. (L’émission en face avant est
possible mais impose des raffinements technologiques pour la prise de contact sur celle-ci.)
2. Maîtrise des qualités structurales et optiques : la mobilité des atomes d’Al sur le front de crois-
sance est très limitée, comparée à celle du Ga. Ceci reste valide que ce soit pour des croissances
par épitaxie en phase vapeur ou par épitaxie par jets moléculaires. Ce point sera davantage
développé au cours du chapitre 1.
3. Dopage p et n : les couches d’AlGaN sont très fortement résistives et il est difficile d’obtenir de
bons niveaux de dopage au-delà de 20 % d’Al, en particulier p. En effet, l’énergie d’ionisation
du Mg, dopant p le plus courant, atteint plusieurs centaines de meV pour de fortes concentra-
tions en Al.
Un schéma d’une structure typique d’une diode électroluminescente UV-C émettant à 273 nm est
présenté figure 6.
L’émission sub-300 nm, et en particulier dans l’UV-C, permet d’atteindre des applications telles
que :[SG10][HNF+09][Hir10]
– purification (air, eau),
– stérilisation,
– photolithographie,
– détection de particules toxiques,
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FIGURE 5 – Frise chronologique montrant l’évolution des longueurs d’onde atteintes par les diodes










FIGURE 6 – Schéma d’une DEL nitrure émettant dans l’UV-C.[HMK+11]
– recherche bio-médicale . . .
DEL émettant dans l’UV lointain et facteurs de mérite
Pour les raisons citées ci-avant, une caractéristique importante des DEL à base de matériaux III-N
est la baisse continue de leur rendement lorsque la longueur d’onde d’émission décroît. De manière
générale, une mesure de ce rendement est donnée par le ratio η entre puissance électrique injectée et





La puissance optique en sortie est proportionelle à l’efficacité quantique externe (EQE), i. e. au
ratio entre le nombre de porteurs injectés et le nombre de photons émis par le dispositif.
ηEQE = ηin jectionηradiati fηextraction (2)
En réalité, cette dernière se décompose entre efficacité d’injection électrique ηin jection décrivant
par exemple les pertes par effet Joule au niveau des contacts électriques, l’efficacité de recombinaison
radiative ηradiati f décrivant le nombre de porteurs se recombinant en émettant effectivement de la
lumière, et enfin en efficacité d’extraction de lumière ηextraction, décrivant la lumière qui sort effec-
tivement du dispositif sans être absorbée à un endroit ou un autre de ce dernier. Les deux premiers
termes de l’équation 2 sont généralement regroupés en efficacité quantique interne ηIQE décrivant la
conversion d’électrons et de trous en photons à l’intérieur du dispositif. La mesure de cette efficacité
quantique interne englobe les aspects «matériau» de la diode (optimisation du dopage, de la zone
active comportant ou non des puits quantiques, réduction de la densité de dislocations du substrat,
gestion de la contrainte dans le matériau, etc). L’efficacité d’extraction relevant quant à elle davantage
d’une approche purement technologique du dispositif final (texturation de surface, packaging, etc).
Un état de l’art en 2011 des efficacité quantiques externes de DEL émettant dans l’UV lointain, l’UV
et le proche UV est donné figure 7. On note en particulier que pour des dispositifs émettant dans le
visible (λ > 350 nm) les EQE sont de quelques dizaines de pourcents, elles ne sont au mieux que de
quelques pourcents pour des longeurs d’onde inférieures à 300 nm.
Toutefois, cette thèse ayant été en grande partie dévolue à la croissance de matériaux émettant de
la lumière UV, c’est véritablement l’efficacité quantique interne qui sera ici le paramètre pertinent.
Si l’on laisse dans un premier temps de côté toute la partie dopage et injection électrique, l’IQE
sera alors une mesure de la qualité optique du matériau ainsi que de l’efficacité de nanostructures
10
FIGURE 7 – Efficacité quantique externe de DEL émettant à des longueurs d’onde comprises entre
200 et 400 nm. D’après [KKC+11].
(puits ou boîtes quantiques) permettant de confiner les porteurs de charges. Généralement, une me-
sure de l’IQE d’une zone active est donnée par le ratio entre émission de lumière à l’ambiante (300
K) et émission à 5 K. Ce ratio est identifiable à celui entre recombinaison radiative et recombinai-
son non-radiative. On suppose en effet que le rendement d’émission ne varie pas avec la température
(ni la puissance d’excitation), et qu’à basse température les recombinaisons non-radiatives sont in-
existantes. À basse température, le rendement est donc de 100 %, puisque tous les électrons et trous
conduisent à l’émission de photons. À l’opposé, à température ambiante, les porteurs de charge sont
mobiles et peuvent se recombiner non-radiativement (sans émission de photons) sur des défauts. Une
manière d’empêcher ces recombinaisons néfastes à l’émission de lumière, est d’introduire de la lo-
calisation dans la structure (puits ou boîtes quantiques ou encore centres de localisation intrinsèques
au matériau). Comme on peut le voir, cette mesure simpliste de l’IQE sous-entend quelques approxi-
mations et présupposés, mais demeure un bon moyen qualitatif de comparer les efficacités de zones
actives à émettre de la lumière sous excitation.
Les rendements présentés figure 7 ont été obtenus sur des diodes réalisées pour leur majorité
par croissance de type dépôt chimique en phase vapeur d’organométalliques (MOCVD). Il existe
peu de dispositifs réalisés à partir de croissance par épitaxie par jets moléculaires (MBE).[LTK+10]
Les matériaux présentés dans cette thèse ont été réalisés par cette dernière technique, en visant des
longueurs d’onde d’émission inférieures à 300 nm. Il a été rapporté en 2009 de forts IQE pour des
hétérostructures AlGaN/AlN émettant dans l’UV-C, et crues par MBE.[BMZ+09] Le choix de la
MBE comme technique de croissance n’est donc pas un facteur limitant pour la réalisation d’un
dispositif et permet en particulier d’obtenir des zones actives («brique de base» d’une diode) de forte
efficacité. De plus, cette technique de croissance offre la possibilité de réaliser des nano-objets, de type
boîtes quantiques, présentant de forts rendements d’émission à température ambiante. Au nombre de
ses avantages, la MBE permet en particulier un contrôle fin de la taille des boîtes quantiques et donc
de leur longueur d’onde d’émission.
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Introduction
C’est dans l’optique de réaliser une diode électroluminescente émettant dans l’UV qu’ont été
menés les travaux présentés ci-après. Ces derniers sont en grande partie focalisés sur la crois-
sance et l’étude de structures présentant des propriétés de localisation des porteurs de charge.
Trois types de structures ont été étudiées : couches 2D d’AlGaN à faibles et fortes concentra-
tions en Al présentant éventuellement de la localisation, structures de type puits quantiques




d’éléments III/N et à leurs hétérostructures
1.1 Statistique des semiconducteurs . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 13
1.1.1 Cas du semiconducteur non-dopé . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 13
1.1.2 Cas du semiconducteur dopé . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 14
1.2 Généralités . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 16
1.2.1 Propriétés cristallographiques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 16
1.2.2 Propriétés optiques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 22
1.2.3 Méthodes de croissance . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 38
1.2.4 Modes de croissance en PA-MBE . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 44
1.1 Statistique des semiconducteurs
LES matériaux semiconducteurs sont des cristaux, caractérisés par l’existence d’un gap Egdans leur diagramme de bande (figure 1.1). Les électrons et les trous seront donc séparésentre bande de conduction et bande de valence, et le gap correspondra à la bande d’éner-gie leur étant interdite car ne comportant aucun niveau (hors défauts) susceptible d’être
peuplé. Le peuplement de ces bandes sera décrit par une statistique de Fermi-Dirac, donc adaptée
au caractère fermionique (spin demi-entier) des porteurs de charge. Généralement, la différenciation
entre matériaux semi-conducteurs et matériaux isolants se fait en considérant l’étendue en énergie
du gap. De fortes valeurs de bandes interdites sont caractéristiques d’un matériau isolant, ne possé-
dant aucun électron dans sa bande de conduction. Pour de plus faibles valeurs de gap, les bandes de
conduction et de valence sont peuplées et on parle de matériaux semi-conducteurs. Toutefois, le cas
des matériaux nitrures est particulier dans la mesure où les énergies de bande interdite (particuliè-
rement pour le GaN, l’AlN et le BN) sont élevées. Elles mettent ainsi à mal la distinction classique
isolant (grand gap, plusieurs eV) /semiconducteur (gap < 1 eV).
On distinguera en particulier l’état du semi-conducteur intrinsèque et le cas extrinsèque, corres-
pondant à un dopage p ou n.
1.1.1 Cas du semiconducteur non-dopé
L’occupation des niveaux d’énergie, pour l’électron, est donnée par la convolution entre densité
d’états en énergie, N(E), et probabilité d’occupation, f(E). Le cas du trou, correspondant à une absence
d’électron, sera donné par la probabilité (1-f).
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Dans le cas d’un matériau massif, donc sans quantification des niveaux d’énergie due aux effets
de taille, les densités d’états pour la bande de conduction et la bande de valence en unité de volume











mc et mv sont les masses effectives de l’électron et du trou. Elles différent du cas de l’électron libre
de masse m0 et lui sont proportionnelles. Il est intéressant de souligner que dans le cas d’un cristal,
l’électron et le trou sont donc des particules quasi-libres, qui sont sensibles à la périodicité imposée par
le cristal. La masse effective contient donc l’information sur la structure cristalline (elle dépendra par
exemple de l’orientation). Le concept de masse effective est ainsi particulièrement puissant puisqu’il
contient toute l’information sur la structure de bande à proximité du bas de la bande de conduction et





L’équation 1.3 montre en outre que la masse effective, m∗, permet de caractériser la courbure
d’une bande d’énergie (dans l’espace des vecteurs d’onde~k) au voisinage de Γ.
















EF est le niveau de Fermi et le peuplement des niveaux dépend de l’agitation thermique, introduite
par la constante de Boltzmann. Il est à noter que la probabilité de peuplement n’est pas nulle pour
des énergies situées dans le gap. Dans le cas d’un semi-conducteur intrinsèque, le niveau de Fermi est
proche du milieu de la bande interdite.








Nv.(1− f (E))dE (1.7)
1.1.2 Cas du semiconducteur dopé
Dans ce cas, on considère un semiconducteur intrinsèque dans lequel on introduit des impuretés
donneuses ou accepteuses d’électron.
Le cas où les impuretés sont de type donneur d’électron correspond au semiconducteur dopé N.
La densité d’électrons est alors plus élevée que dans le cas non-dopé (et celle des trous plus faible).
Cela a pour effet de décaler le niveau de Fermi vers la bande de conduction (figure 1.2a).
Le cas symétrique correspond au semiconducteur dopé P : la densité de trous augmente et le
niveau de Fermi est décalé vers la bande de valence (figure 1.2b)
Pour un traitement plus en détail, se référer au livre «Physics of semiconductor devices» de S. M.
Sze.[SN07]
Dans la partie suivante, je présente les caractéristiques des semiconducteurs bâtis à partir d’élé-
ments III-N. Les caractéristiques de la croissance cristalline de ces derniers seront également abordées
en détail.
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FIGURE 1.1 – Schéma représentant, de gauche à droite : la structure de bande d’un semiconducteur,
la densité d’états énergétiques, leur probabilité d’occupation et la densité de trous et d’électron. La











N(E) 0 0,5 1 n(E) et p(E)
b)
FIGURE 1.2 – Schéma représentant, de gauche à droite : la structure de bande d’un semiconducteur, la
densité d’états énergétiques, leur probabilité d’occupation et la densité de trous et d’électron. La ligne




1.2 Généralités sur les composés GaN, AlN et InN ainsi que leurs
alliages
DANS cette première partie seront données quelques grandes propriétés optiques et struc-turales des composés GaN, AlN et InN. Ce dernier ne sera abordé qu’à titre indicatifpuisque l’Indium n’a pas été utilisé durant la synthèse des matériaux détaillés par lasuite.
La croissance des matériaux nitrures peut avoir lieu selon deux phases cristallographiques : cu-
bique (zinc-blende) ou hexagonale (wurtzite). Celle-ci est stable thermodynamiquement alors que la
phase zinc-blende est métastable. 1 Bien que l’orientation zinc-blende présente de nombreux atouts
pour l’émission optique, j’aborderai uniquement les propriétés spécifiques à la structure wurzite. La
raison de ce choix est évidente : tous les matériaux crus pour les différentes études présentées ci-
après l’ont été en phase wurtzite. Toutefois, on pourra se référer à [OF98] pour un bref aperçu de la
croissance et des propriétés des nitrures en phase cubique.
On peut signaler qu’il est possible de rencontrer des inclusions en phase cubique au sein d’une
matrice wurtzite, puisque celles-ci sont synonymes de création de fautes d’empilement durant la crois-
sance. On obtient généralement de façon volontaire des nitrures en phase cubique en abaissant la tem-
pérature de croissance utilisée pour la croissance en phase wurtzite, ce qui est équivalent à favoriser
un équilibre métastable sans parvenir à franchir le puits de potentiel pour parvenir à la phase thermo-
dynamiquement stable. Dans le même ordre d’idée, les couches cubiques sont généralement obtenues
en utilisant de très basses vitesses de croissance (combinées à de basses températures), raison pour
laquelle la MBE s’avère particulièrement adaptée pour la synthèse en phase zinc-blende.[OF98]
Les nitrures présentent, de façon générale, des propriétés extrêmement avantageuses pour la réa-
lisation de dispositifs utilisés en «conditions difficiles». Ainsi on cite fréquemment, outre le large
domaine spectral accessible : une large conductivité thermique et une grande robustesse les rendant
particulièrement intéressant dans des applications destinées à fonctionner à haute température, haute
pression ou sous forte sollicitation mécanique.
1.2.1 Propriétés cristallographiques
Les matériaux III-N présentent une phase stable de type wurtzite (symétrie de groupe d’espace
P63mc). Ceci constitue une exception au sein des semi-conducteurs III-V dont la phase la plus ai-
sément synthétisée est la phase zinc-blende (zb), figure 1.4.[YLFZ92] La structure wurtzite (w) est
constituée de deux sous-réseaux hexagonaux, comprenant l’un les atomes d’éléments III (cations) et
l’autre les atomes d’azote (anions). Les deux sous-réseaux sont décalés selon l’axe ~c d’une valeur
(pour une structure wurtzite idéale, i.e. non déformée) de 3/8 de c. Bien qu’elle mette en jeu anions
et cations, la liaison entre atomes d’élément III et atomes d’azote est covalente. Toutefois, elle est
évidemment également en grande partie ionique car faisant intervenir des cations III3+ et des anions
N3−. Chaque atome est au centre d’un tétraèdre et forme donc quatre liaisons de type métal-azote.
Les paramètres de maille pour AlN, GaN et InN ainsi que la valeur du rapport c/a sont présentés dans
le tableau 1.1. Dans tous les cas, la structure réelle du matériau relaxé s’écarte de la structure idéale
wurtzite (ratio c/a de 1,633). Par convention, la direction +~c (ou [0001]) est définie par le sens de la
liaison Ga-N. Si celle-ci pointe «vers le haut» par rapport au plan de croissance, alors la croissance
se fait selon l’axe [0001]. Un tableau répertoriant les principales propriétés physiques du GaN, de
l’AlN et du saphir (substrat courant pour la croissance directe ou la réalisation de pseudo-substrats)
est donné annexe F.
1. à l’exception notable du nitrure de bore, qui présente quatre phases stables : wurtzite, hexagonale (structure de type
graphite), cubique et rhomboédrique. Le polytype cubique est la phase stable à haute température (la phase hexagonale
l’est à pression atmosphérique) alors que la phase wurtzite est métastable.[Jaf08][RTS+01]
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FIGURE 1.3 – Structure wurtzite, le schéma présente également les tétraèdres reliant atomes d’azote
et atomes métalliques.
Matériau a0 (Å) c0 (Å) c0/a0
AlN 3,112 4,98 1,601
GaN 3,189 5,185 1,626
InN 3,54 5,73 1,618
TABLE 1.1 – Valeurs des paramètres de maille (à température ambiante) en phase wurtzite pour AlN,
GaN et InN.[VM03]
FIGURE 1.4 – Différences d’énergie pour la transition entre phase wurtzite et phase zinc-blende. En
grisé, composés arséniures ; en orangé, composés nitrures. D’après [YLFZ92].
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La variation du paramètre de maille dans le plan de croissance a, lors d’une croissance le long
de l’axe ~c, est donnée par ∆a/a. Pour le GaN et l’AlN, elle est donc de +2,5 %. Une couche pseu-
domorphique d’un alliage ternaire d’AlGaN sur le binaire AlN sera donc fortement contrainte (en
compression). De plus, les paramètres de maille sont sensibles à la température ; les valeurs des coef-
ficients de dilatation thermique ∆a/a et ∆c/c sont donnés dans le tableau 1.3.
La valeur du paramètre de maille (a ou c) d’un alliage d’AlxGa1−xN relaxé suit une loi (phénomé-
nologique) de Vegard (équations 1.8 et 1.9) :
aAlGaN0 = x.a
AlN
0 +(1− x).aGaN0 (1.8)
cAlGaN0 = x.c
AlN
0 +(1− x).cGaN0 (1.9)
Propriétés élastiques
Lors de la croissance d’une couche en hétéroépitaxie sur un substrat, les différences de paramètres
de maille vont entraîner la formation de contraintes élastiques dans la couche. En particulier, lors de
la croissance de couches d’AlGaN sur pseudo-substrat d’AlN, 2 la couche d’AlGaN va donc être en
compression puisqu’elle possède forcément un plus grand paramètre de maille que l’AlN.





Les indices i, j, k, et l courrent sur x, y, et z. C est le tenseur élastique (matrice 6 x 6) et, dans le
cas d’une symétrie hexagonale (cas de la structure wurtzite), il ne contient que quatre coefficients non












Un cas particulier est la contrainte biaxiale lors d’une croissance plan (0001) : on suppose alors
que la contrainte est isotrope dans le plan (σ11 = σ22) et qu’il n’y a pas de contrainte hors du plan
(σ33 = 0). σ11σ11
0
=





Finalement, on trouve donc ε1 = ε2 = εxx = ∆aa0 et ε3 = −2
c13
c33
εxx = −γεxx = −2ν1−ν = ∆cc0 , avec ν
coefficient de Poisson. 3[WKB+04] Une déformation du cristal dans le plan (selon a) entraîne donc
2. Ce dernier est lui-même contraint par la couche d’Al2O3 massif sous-jacente (a = 4,758 Å). Même s’il y a relaxation
élastique ou plastique des contraintes accumulées à l’interface AlN/Al2O3, on s’attend à ce que la valeur du paramètre de
maille soit différente de celle du matériau massif (a = 3,112 Å).
3. γ est souvent noté R (ou r) dans la littérature et est parfois improprement nommé coefficient de Poisson. Dans le
cas général d’un système hexagonal, ν = c12c11 .
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Coefficients élastiques (GPa) AlN GaN InN
c11 398a, 396b, 356d 396a, 367b, 322d 271a, 223b, 197d
c12 140a, 137b, 118d 144a, 135b, 112d 124a, 115b, 90d
c13 127 a, 108b, 94c, 97d 100a, 103b, 68c, 94c, 79d 94a, 92b, 70c, 78d
c33 382a, 373b, 377c, 337d 392a, 405b, 354c, 354d 200a, 224b, 205c, 210d





TABLE 1.2 – Coefficients élastiques (calculés) pour l’AlN, le GaN et l’InN.
une déformation hors du plan (selon c). Une compression (resp. extension) dans le plan est donc
synonyme d’une extension (resp. compression) hors du plan.
Cas d’un alliage ternaire d’AlGaN (0001) sous contrainte biaxiale Dans ce cas, on suppose que
la maille de l’AlGaN se déforme tétragonalement, en conservant donc la symétrie hexagonale.[ABF+97]
Dans le cas d’une couche d’AlGaN plan c, on exprime la contrainte biaxiale en utilisant le formalisme
donné ci-dessus, les valeurs des coefficients élastiques étant, généralement, obtenues par interpolation
linéaire entre celles du GaN et de l’AlN.[TTS+97]
Pour un alliage de composition x, les paramètres de maille a et c dépendent à la fois de la contrainte
(déformation) et de la composition. La composition finale x en Al de l’alliage s’obtient en injectant
1.8 et 1.9 dans ∆c/c0 ≈ ∆c/c =−γ∆a/a0 ≈−γ∆a/a (équation : 1.13).
x =
a(cGaN0 − c)+ γc(aGaN0 −a)
a(cGaN0 − cAlN0 )+ γc(aGaN0 −aAlN0 )
(1.13)
Polarité d’un semiconducteur III-N en phase wurtzite
La structure wurtzite, prise selon la direction~c, est non centro-symmétrique. Les deux directions
[0001] et [0001¯] ne sont donc pas équivalentes. En pratique, cela signifie que l’on peut s’attendre à des
propriétés, ainsi qu’à des conditions de croissance, différentes selon que le matériau soit orienté selon
+~c ou −~c. Ces deux orientations (ou polarités) sont dénommées respectivement polarité métal (Al,
Ga ou In) et polarité N. Il est à souligner que la croissance selon l’une ou l’autre direction ne présage
en rien de la terminaison préférentielle de la surface par des atomes de métal ou d’azote. Comme
souligné par O. Ambacher dans une revue de 1998,[Amb98] il est intéressant de bien accentuer la dif-
férence existant entre une surface face-métal ou face-azote et une surface terminée métal ou azote. La
première dénomination correspond aux polarités métal ou azote définies précédemment alors que la
seconde décrit la terminaison de la surface par des atomes de métal ou d’azote, indépendamment de sa
polarité. En particulier, pour des croissances de matériaux de polarité métal, la surface aura tendance
(sous vide) à être terminée par des atomes métalliques.[RN06] Sous flux d’azote atomique (cas de la
PA-MBE), la surface sera en revanche recouverte d’une couche d’atomes d’azote.[BD06][MBH+09]
Stabilité thermodynamique d’un alliage d’AlGaN
Est-il possible de faire croître un alliage d’AlGaN présentant une seule phase (composition) à
partir de GaN et d’AlN ?
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FIGURE 1.5 – Polarités métal (à gauche) et azote (à droite). Les atomes métalliques (Ga, Al, In) sont
représentés en rouge, ceux d’azote en gris.
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FIGURE 1.6 – Spinodale (traits pleins) et binodale (pointillés) pour l’AlGaN.
Je ne traiterai pas ici des cas de l’InGaN et de l’InAlN,[WSC+10] mais je signalerai à toutes fins
utiles que la comparaison InGaN/AlGaN est délicate. En effet, l’InGaN n’est pas miscible sur toute
sa gamme de composition et présente de la décomposition spinodale aux températures usuelles de
croissance. 4
Afin de tester la faisabilité de produire un alliage homogène, il est intéressant d’évaluer la stabi-
lité thermodynamique de ce dernier sur toute la plage de compositions. Pour des alliages ternaires, on
s’attend à ce que la possibilité de former des couches inhomogènes soit maximale pour des alliages
contenant 50 % de l’un des composants. Un alliage homogène d’AlGaN est défini comme l’arrange-
ment aléatoire des atomes d’Al et de Ga sur un sous-réseau alors que le second contient uniquement
des atomes d’N. Dans le cas d’un alliage d’AlGaN, il a été montré qu’il est possible d’obtenir, dans
les conditions usuelles de croissance (température de croissance de l’ordre de 700-1000 ˚C et quelle
que soit la technique de croissance), un alliage homogène quelle que soit sa teneur en Al. En effet,
la température critique Tc de décomposition spinodale est inférieure à 200 K sur toute la plage de
composition.[TYI+00][VN00][Vig09] En pratique, cela signifie que la thermodynamique prédit la
formation d’un alliage homogène pour toute température supérieures à Tc (figure 1.6).
En MBE, technique de croissance loin de l’équilibre thermodynamique, la séparation de phase
peut éventuellement être supprimée (ou provoquée) par la cinétique (diffusion en surface des ada-
tomes avant incorporation).
4. décompostion spinodale : séparation de l’alliage en deux composés de compositions différentes. La température
critique de décomposition spinodale correspond à la frontière entre phase instable et phase métastable. Le passage entre
phase métastable et phase stable correspond à la binodale.
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Toutefois, les fortes différences de paramètres de maille a et c entre GaN et AlN (∆a/a = 2,5 % et
∆c/c = 3,9 %) sont également susceptibles de produire des phénomènes de séparation de phase induits
par la contrainte. Celle-ci s’explique mieux si l’on considère la différence de taille des liaisons Al-N
et Ga-N. L’insertion de quelques atomes de Ga (Al) au sein d’une matrice d’AlN (GaN) conduit alors
à la présence de larges contraintes internes.[TFS+00]
polarisations spontanée et piezoélectrique
Comme indiqué ci-dessus, un semiconducteur est constitué par l’assemblage régulier d’atomes
porteurs de charges positives (cations) et négatives (anions). Si celles-ci ne se compensent pas, il y a
apparition dans le matériau d’un champ électrique qui va donc polariser le semiconducteur. La polari-
sation peut être intrinsèque au matériau, on parle alors de polarisation spontanée. Elle peut également
apparaître sous contrainte, c’est le cas des polarisations piézoélectriques (lors d’une contrainte mé-
canique) ou pyroélectrique (contrainte thermique).[BFV97][BKS+96] On parle d’ailleurs d’axe de
croissance polaire pour des croissances selon~c. 5
La polarisation totale d’un matériau est donnée par la somme des polarisations présentes en son
sein (on négligera par la suite la polarisation pyroélectrique), ~u étant le vecteur unitaire dirigé selon
l’axe +~c :
~P = (Pspont.+Ppiezo.)~u (1.14)
polarisation spontanée Pour un matériau nitrure, elle est inhérente à sa structure wurtzite, ne pré-
sentant pas de centre de symétrie selon l’axe~c. Les centres de symétrie des charges positives et néga-
tives ne coïncidant pas, il y a création d’un champ électrique, même en dehors de toute contrainte. De
plus, comme évoqué plus haut, la structure wurtzite d’un matériau nitrure est déformée par rapport au
cas idéal (cf. tableau 1.1). Cet état de fait est dû à la dissymétrie des liaisons le long de l’axe~c et selon
le plan c. Cette contrainte mécanique est intrinsèque à la structure du matériau et n’implique donc pas
de contrainte extérieure. Enfin, la polarisation spontanée ainsi créée est dirigée dans le même sens
que l’axe −~c. Soulignons enfin que la polarisation spontanée est plus forte dans AlN que dans GaN
(cf. tableau 1.3).
polarisation piezoélectrique À la polarisation spontanée peut s’ajouter une polarisation due à la
contrainte mécanique. Celle-ci peut être le résultat de la différence de paramètre de maille avec
le matériau sous-jacent (substrat). C’est le cas par exemple lors de la croissance d’AlN sur GaN
(δa/a = −2,5%) ou de GaN sur AlN (δa/a = +2,5%) (cf. paragraphe 1.2.1). La contrainte peut
donc être positive ou négative suivant si le matériau est contraint en compression ou en extension. La
polarisation peut donc être orientée suivant +~c ou −~c, respectivement. La polarité de la polarisation
piezoélectrique peut être calculée grâce aux coefficients piezoélectriques e33 et e31 donnés table 1.3.








Finalement, la polarisation piezoélectrique dans le cas d’une compression biaxiale s’obtient par : 6
~Ppiezo. = (e33εz+2e31εxx ou yy)~u (1.16)
5. pour se dispenser totalement ou en partie de la polarisation, il est également possible de réaliser la croissance selon
d’autres axes de la struture wurtzite : croissance sur les plans (101¯0) ou (112¯0) pour des croissances non-polaires ou
combinaisons de ces derniers et du plan (0001) pour des croissances semi-polaires.




Coefficient d’expansion thermique (K−1)
selon a0 5,3.10−6 5,59.10−6 4,10−6
selon c0 4,2.10−6 7,75.10−6
Polarisation spontanée (C.m−2) -0,081 -0,029 -0,032
Polarisation piezo-électrique (C.m−2)
e33 (C.m−2) 1,46 0,73 0,97
e31 (C.m−2) -0,6 -0,49 -0,57
TABLE 1.3 – Valeurs des paramètres de polarisation (calculés, d’après [BFV97]) et d’expansion ther-
mique à 300 K en phase wurtzite pour AlN, GaN et InN.
Ces deux polarisations (spontanée et piezoélectrique) vont induire une déformation de la structure
de bande pour des hétérostructures cruent suivant l’axe~c. Il en résultera un décalage de l’émission op-
tique ainsi qu’une diminution du recouvrement des fonctions d’onde électron-trou (effet Stark confiné
quantique). Toutefois, pour des raisons détaillées par la suite, ce dernier effet est marginal dans le cas
de ternaires AlGaN à cause d’effets de localisation des porteurs de charge.
polarisation totale d’un alliage ternaire d’AlGaN Dans le cas d’un alliage ternaire d’AlGaN,
la polarisation n’est pas donnée par une loi de Vegard entre polarisation totale du GaN et pola-
risation totale de l’AlN. En particulier, il a été montré que la polarisation spontanée de l’AlGaN
n’est pas linéaire avec la composition, mais demeure néanmoins négative 7 sur toute la plage de
compositions.[BF02]. De plus, la polarisation piezoélectrique d’un binaire GaN ou AlN n’étant pas
linéaire avec la contrainte, il n’est pas attendu à ce que celle d’un alliage d’AlGaN le soit. Toujours
quant à la polarisation piezoélectrique, elle dépend de l’état de contrainte de l’AlGaN. 8 Je traiterai
uniquement des cas d’une couche en compression ou en expansion biaxiales. 9 Ces deux cas corres-
pondent respectivement à une couche d’AlGaN contrainte sur de l’AlN ou du GaN relaxés.
Dans le premier cas, la polarisation piezoélectrique est toujours positive et peut même annuler la po-
larisation spontanée pour un alliage à 50 % d’Al.[DLLX08] Dans le second cas, la polarisation piézo-
électrique est toujours négative et vient donc s’ajouter à la polarisation spontanée.[BF02][DLLX08].
1.2.2 Propriétés optiques
Ainsi qu’abordé dans la partie introductive, les semiconducteurs nitrures couvrent une large gamme
de bande interdite, allant de 0,7 eV (1770 nm) pour l’InN à 6,2 eV (200 nm) pour l’AlN. En particu-
lier, c’est une propriété assez unique dans le domaine des semiconducteurs que d’arriver à couvrir une
si grande plage de longueur d’onde dans l’UV. Par exemple, alors que la synthèse et la réalisation de
dispositifs à base de semiconducteurs à atteint un assez haut niveau de raffinement technologique avec
la réalisation d’hétérostructures complexes, la diode UV AlN émettant à 210 nm en 2006 marque la
plus petite longueur d’onde atteinte par une DEL à semiconducteur. Ceci malgré le fait que la struc-
ture utilisée est finalement assez basique, puisqu’il s’agit d’une simple jonction p-i-n. Les valeurs
élevées des énergies de bande interdite des nitrures peuvent s’expliquer qualitativement si l’on consi-
7. négative signifiant que le vecteur polarisation est dirigé selon -~c.
8. On peut a priori supposer que la variation de la polarisation piezoélectrique en fonction de la composition est bien
reproduite en considérant une interpolation linéaire (loi de Vegard) entre polarisations piézoélectriques du GaN et de
l’AlN. Toutefois, ces deux dernières n’étant pas linéaires avec la contrainte, la polarisation piezoélectrique de l’AlGaN ne
l’est pas non plus puisque changer la composition revient à modifier l’état de contrainte.
9. la compression biaxiale correspond au cas où le paramètre de maille dans le plan de croissance a est contraint selon
x et y alors qu’une compression uniaxiale correspond au cas où seule une direction est contrainte, par exemple c selon z.
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Eg1 Eg2 Eg1
Alx1Ga1−x1N Alx2Ga1−x2N
FIGURE 1.7 – Schéma d’une structure zone active d’énergie de bande interdite Eg2 au sein d’un ma-
tériau barrière d’énergie Eg1, avec Eg1>Eg2. Dans le cas d’une structure AlGaN/AlGaN, il en résulte
x1>x2. La flèche indique la direction de croissance.
dère la taille des liaisons inter-atomiques. Du fait de la faible taille des atomes d’azote, 10 les liaisons
des composés III-N sont donc assez petites, comparées par exemple à celles des composés III-V ar-
séniures. Cela a pour conséquence «d’ouvrir» le gap, pour s’en convaincre on pourra se référer à la
figure 1.8 présentant l’évolution du gap en fonction du paramètre de maille pour des semiconducteurs
IV-IV, III-V et II-VI. On comprend alors mieux pour quelle raison l’AlN (distance Al-N : 1,87 Å),
le wBN en phase wurtzite (B-N : 1,555 Å) et le cBN en phase cubique (B-N : 1,565 Å) présentent
respectivement des énergies de bande interdite, particulièrement élevées, de 6,2 eV, 5,5 eV et 6,4
eV. L’approche présentée ci-dessus peut également être menée en considérant la balance entre liaison
ionique et liaison covalente. Ainsi plus le semiconducteur est ionique plus le gap aura tendance à
s’ouvrir. C’est en particulier le cas des composés III-N, comparé aux composés «classiques» III-V
plus fortement covalents. 11, 12
L’utilisation d’alliages ternaires permet donc d’ajuster (de «tuner») les propriétés optiques (et
structurales) en ajustant le ratio des différents constituants binaires. Cela permet en particulier de
réaliser des hétérostructures zone active/barrière en utilisant des alliages de compositions différentes.
Le schéma de bande d’une hétérostructure AlGaN/AlGaN est présenté figure 1.7, dans un cas idéal
i.e. sans déformation des bandes due à la polarisation.
Dans cette partie, on s’intéressera en particulier aux propriétés électroniques et optiques de l’al-
liage (Al, Ga)N sur toute la plage de compositions. Le problème de la détermination de l’énergie de
bande interdite pour un alliage de composition donnée sera abordé en détail. De plus, un aperçu des
effets de dimensionnalité sur les propriétés optiques de tels alliages sera également proposé.
Propriétés optiques des alliages binaires GaN, AlN et InN
GaN, AlN et InN présentent une énergie de bande interdite directe, ce qui est une différence no-
table comparée aux semiconducteurs III-V (hors nitrures). Les valeurs des énergies de bande interdite
Eg sont données table 1.4. 13 Pour un aperçu général des propriétés physiques, structurales et optiques
d’alliages semiconducteurs II-VI, III-V et IV-IV, le lecteur est invité à se référer à [Ada09]. La valeur
de l’énergie de bande interdite évolue également avec la température T. Pour les binaires, sa variation
10. ou, plus exactement, de son faible rayon covalent : 0,75 Å, à comparer avec ceux de l’Al (1,18 Å), du Ga (1,26 Å),
de l’In (1,44 Å) ou encore de l’As (1,21 Å).
11. Les rayons ioniques des cations Al3+, Ga3+ et In3+ sont, respectivement, de 0,39 Å, 0,47 Å et 0,79 Å. [SP69]
12. La partie ionique de la liaison est estimée à 30-40 % dans le cas des semiconducteurs III-N, contre moins de 10 %
pour les composés III-V.
13. La structure diamant et la structure zinc-blende présentent le même arrangement atomique, à l’exception que pour
cette dernière il y a alternance des atomes d’une colonne atomique puis de l’autre (cas d’un alliage binaire).
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FIGURE 1.8 – Énergie de bande interdite en fonction du paramètre de maille a pour des semiconduc-
teurs courants. Les paramètres ont été choisis pour la phase la plus courante, indiquée en légende, les
valeurs pour le BN, le CdSe et le SiC correspondant à leurs phases cubiques.
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Matériau Énergie de bande interdite (eV) α (meV/K) β (K)
AlN 6,23 1,799 1462
GaN 3,51 0,909 830
InN 0,78 (ré-évaluée en 2001-2002) 0,245 624
TABLE 1.4 – Valeurs de l’énergie de bande interdite pour AlN, GaN et InN à 5 K. Sont également
données les valeurs des paramètres de Varshni. [VM03]
est généralement décrite par la loi de Varshni :




Les valeurs des paramètres α et β sont données dans la table 1.4. Le paramètre β est en principe lié à
la température de Debye du matériau, à la différence notable qu’il survient que β prenne des valeurs
négatives pour certains matériaux. Le modèle de Varshni est donc lié à une description des interac-
tions électron-phonons mais sa justification formelle est difficile, d’autant qu’α et β sont déterminés
empiriquement.[FMJ+90][OC91]
Ce modèle est le plus souvent utilisé (et cité) mais il en existe également d’autres [Päs96] : en
particulier, le modèle de Bose-Einstein (équation 1.18) qui convient en général mieux pour les alliages
riches en Al et un modèle quadratique à un seul paramètre (équation 1.19). 14[Päs99]
Eb(T ) = Eb(5K)− αbΘ
exp ΘT −1
(1.18)
Eb(T ) = Eb(5K)− cT 2 (1.19)
Indice de réfraction
La connaissance de l’indice de réfraction est indispensable pour la modélisation des propriétés
optiques de dispositifs émetteurs de lumière. Dans le cas de diodes émettant dans l’UV-C, on s’inté-
ressera en particulier aux grandeurs concernant l’alliage ternaire AlxGa1−xN. L’indice de réfraction
(ordinaire) n est donné par l’équation de Sellmeier, en fonction de la longueur d’onde λ (équation
1.20). L’indice de réfraction est directement lié à la transmission de la lumière à travers un film : c’est










L’indice de réfraction pour différente teneur en Al est présenté figure 1.2.2, en utilisant les coeffi-
cients de Sellmeier donnés dans la table 1.5.
Énergie de bande interdite d’un alliage ternaire d’AlGaN
La connaissance de la valeur du gap est fondamentale dans le cadre de la réalisation de dispositifs
optoélectroniques. En effet, ceux-ci nécessitent la réalisation d’hétérostructures dont l’architecture
est dictée par la structure de bande des matériaux utilisés (ingénierie de bande). De plus, elle permet
également de mettre en lumière d’éventuels décalages de l’émission lumineuse par rapport à ce gap
14. le modèle quadratique dérive de l’équation de Varshni, avec la condition c = limβ→∞ αβ
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Teneur en Al (%) A1 B1 (nm) A2 B2 (nm)
0 0,083 354,8 4,085 180,3
42 0,141 277,6 3,641 153
51 0,148 263,3 3,533 150,6
59 0,238 246,7 3,363 138,1
67 0,182 237,7 3,337 142,3
TABLE 1.5 – Coefficient de l’équation de Sellmeier pour l’AlGaN et le GaN. D’après [SRD+03].






λ  ( n m )
A l x G a 1 - x N
6 5 , 5 5 4 , 5 4 3 , 5 3 2 , 5
E  ( e V )
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0 , 4 2
0 , 5 1
0 , 5 90 , 6 7
FIGURE 1.9 – Indice de réfraction (ordinaire) pour le GaN et l’AlGaN en fonction de la longueur
d’onde
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FIGURE 1.10 – Énergie de bande interdite d’un alliage ternaire nitrure en fonction de la composition.
La courbe en traits pleins correspond au cas incluant un «bowing» de + 1 eV (AlGaN), + 1,43 (In-
GaN) et + 3,1 eV (InAlN), la courbe en pointillés correspond à une évolution linéaire du gap avec la
composition («bowing» de 0 eV).
(Stokes shift).
L’énergie de bande interdite (« gap ») d’un alliage d’AlxGa1−xN semiconducteur est donnée par
la relation (équation 1.21) :
Eg(x) = x.Eg(AlN)+(1− x)Eg(GaN)− x.(1− x).b (1.21)
où Eg(AlN) et Eg(GaN) sont les gaps des alliages binaires AlN et GaN pour des matériaux «bulk».
Une relation similaire est utilisée pour les alliages ternaires InGaN et InAlN (figure 1.10).
L’énergie du gap est donc une fonction quadratique de la composition (équation 1.22) :
Eg(x) = Eg(GaN)+ x.(Eg(AlN)−Eg(GaN)−b)+ x2.b (1.22)
Le terme en x.(1-x).b est un terme de non-idéalité décrivant l’interaction entre composés. b est
communément dénommé terme de « bowing » (en eV). Il décrit l’énergie de liaison pour l’interac-
tion atomique entre Al(N) et Ga(N). [ZLJ08] Il est intéressant de noter que sa détermination est une
valeur expérimentale et que, pour l’instant, il n’existe que peu de rapports quant à sa détermination
théorique.
On peut toutefois signaler que l’on peut relier l’existence de b à la présence d’un désordre d’alliage
(inhomogénéité du potentiel cristallin). En effet, le terme en x.(1-x) peut se voir comme une proba-
bilité d’interaction entre atome d’Al et de Ga. Toutefois, même dans le cadre de l’approximation du
cristal virtuel - i.e. sans effet de désordre-, il n’est pas attendu que l’énergie de bande interdite de
l’alliage soit une fonction linéaire de la composition car a priori le gap n’est pas une fonction linéaire
du potentiel cristallin. [VB70] [Hil74] D’un point de vue historique, la détermination expérimentale
du gap d’un alliage d’AlGaN quelle que soit sa composition s’est d’abord heurtée à la faible qualité
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C o m p o s i t i o n  x  e n  A l
b  =  0  e V
FIGURE 1.11 – Énergie de bande interdite d’un alliage d’AlGaN en fonction de la composition en Al.
La courbe en traits pleins correspond au cas incluant un «bowing» de + 1 eV, la courbe en pointillés
correspond à une évolution linéaire du gap avec la composition («bowing» de 0 eV).
des premières couches synthétisées. Il en a résulté une grande dispersion sur les valeurs obtenues et
en particulier pour les valeurs de « bowing ». En effet, ces dernières se sont avérées couvrir une large
gamme de valeurs en fonction de la technique de croissance utilisée mais également du mode opéra-
toire pour une même technique. [MTF07] Devant la profusion de valeurs rapportées, des articles de
synthèse sur le sujet ont été publiés rapportant des valeurs pour le bowing tant positives que négatives,
et sur une plage de valeurs s’étendant sur plusieurs eV. [LWC+99] [YRH+02] Toutefois, il existe dé-
sormais un consensus pour l’utilisation d’une valeur de bowing b = + 1 eV pour l’AlGaN en phase
wurtzite. 15 (figure 1.11). Il est à noter qu’un bowing positif de + 1,3 V a également été constaté pour
des croissances de monocristaux massifs d’AlGaN.[GJK+05] Il est aisé de calculer que l’on s’attend
donc à un écart maximal à la linéarité de 250 meV pour x = 50 %. 16
La figure 1.12 présente les résultats de mesures d’absorption optique réalisées sur nos couches
d’AlGaN PA-MBE. Les mesures ont été faites à température ambiante puis corrigées pour reproduire
des mesures à 7 K (cf. chapitre 2, 2.3.3). La teneur en Al a été mesurée par spectroscopie Rutherford.
Les couches contiennent de fortes teneurs en Al (entre 50 et 80 %) et ont été réalisées avec diverses
conditions de croissance, ce qui peut expliquer la dispersion des mesures expérimentales. L’insert
présente l’écart entre émissions de PL à 7 K et énergies de bande interdite mesurées par absorption
(«Stokes-shift»). On note que celui-ci est important (plusieurs centaines de meV) et augmente lorsque
la teneur en Al augmente de 50 à 80 %. C’est un signe que l’inhomogénéité des couches est impor-
tante. La valeur de bowing obtenue est de + 0,91 ± 0,43 eV, en accord avec les résultats précédents
(voir ci-dessus).
15. La valeur du «bowing» dépend de la méthode de croissance ainsi que des conditions de celle-ci. Parmi les valeurs
de bowing rapportées, on citera : + 0,9 eV (MOCVD, [BGR+05]), + 0,91 ± 0,14 eV (PA-MBE, [TTS+02]), + 1,3 eV
(PA-MBE, [ABF+97][BAB+97]), + 0,82 eV (calculée, [TAO10])
16. C’est également une particularité des alliages III-N de présenter de fortes valeurs de bowing pouvant atteindre
plusieurs eV, par comparaison aux alliages III-V, de bowing limité à 0,5 eV.[GSCS10]
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FIGURE 1.12 – Énergie de bande interdite de couches d’AlGaN PAMBE en fonction de la composition
en Al (mesures d’absorption). L’ajustement a été réalisé avec une fonction polynomiale de la forme
donnée par l’équation 1.22. Sont également présentées les mesures de PL correspondantes ainsi que
la différence (en insert) en énergie entre énergie de bande interdite et énergie de PL.
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FIGURE 1.13 – Énergie de bande interdite calculée d’un alliage ternaire d’AlGaN pour un alliage
uniforme et pour un alliage dans lequel certains atomes d’Al sont remplacés par du Ga («clusters»).
Gorczyca et al. n’utilisent pas de valeur constante du bowing, celui-ci varie avec la composition en
Al. Pour un alliage à 50 %, il est de 0,68 eV. D’après [GSCS11b].
Énergie de bande interdite et alliages AlGaN non-uniformes Dans la partie précédente, nous
avons considéré le cas d’alliages uniformes, i.e. avec une distribution aléatoire des cations Ga et Al.
Toutefois, il est également possible que ces derniers se répartissent de façon non-homogène à courte
distance. Il est alors intéressant de considérer l’effet de l’existence de tels cluster sur l’énergie de
bande interdite. C’est ce qui a été réalisé par Gorczyca et al. par simulations ab initio. La variation de
l’énergie de bande interdite n’est pas négligeable, puisqu’atteignant 250 meV pour un alliage à 60 %
en Al (figure 1.13) .[GSCS10][GSCS11b]
Émission en bord de bande et excitons Concernant les propriétés optiques des matériaux nitrures
d’éléments III, il est à souligner que les émissions lumineuses proches du bord de bande (dites NBE
pour «Near Band Edge») dans ces matériaux sont de type excitonique. On ne s’intéressera pas ici aux
différents types d’excitons susceptibles d’être observés dans les binaires nitrures (excitons libres A
ou B, bi-exciton, émissions d’états excités) et on se contentera de signaler que les pics de photolumi-
nescence au bord de bande dans des couches d’AlGaN sont relatifs à des excitons liés à des impuretés
(tout du moins à basse température). Dans le cas des matériaux nitrures, intrinsèquement dopés n, ces
dernières sont principalement de type donneur neutre (D0X). Lorsque l’on élève la température de
mesure, il est possible de délocaliser les excitons, et on observe alors des transitions de type exciton
libre (FX).
Pour les matériaux à base de GaN, d’AlN ou d’InN, les excitons sont de type Wannier-Mott et
correspondent donc à la création d’une paire électron-trou maintenue dans un état métastable par
attraction coulombienne. 17 L’exciton ainsi formé est délocalisé et peut donc se caractériser par une
longueur de diffusion (ou, de façon plus correcte, par un temps de vie) dans le cristal avant recombi-
naison. Ainsi, on observera par photoluminescence (PL) des pics de plus haute énergie correspondant
17. La question de savoir si l’émission de lumière se fait par recombinaison électron libre-trou libre ou d’exciton n’est
pas triviale. Toutefois, la nature principalement excitonique de l’émission peut-être déterminée par photoluminescence
résolue en temps.
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masses effectives
m∗e /m0 m∗hh/m0
AlN 0,33a; 0,464c(calc.) ; 0,3 d e 3,53a; 3,5e
GaN 0,2b; 0,27 c(exp.) ; 0,26 c(calc.) ; 0,18d; 0,16e; f 1,1d; 2,1e
Al0,24Ga0,76N 0,28 c(exp.)







f [San03] (compilation de masses effectives du trou pour le GaN)
TABLE 1.6 – Masses effectives m∗/m0 du trou (lourd) et de l’électron pour le GaN, l’AlN et leur
composé ternaire ; m0 masse de l’électron.
à l’énergie de bande interdite moins l’énergie de liaison électron-trou (dans le cas d’un exciton libre,
l’émission d’un exciton lié se faisant à encore plus basse énergie). En effet, l’énergie de liaison El
d’un exciton 18 est donnée par l’équation 1.24 (avec µ , masse effective et ε ≈ 10 pour le GaN et
l’AlN, constante diélectrique du matériau).[JWNO00][Pan71] Enfin, l’extension spatiale de l’exciton



















Dans le cas des matériaux III-N, la masse réduite peut s’approximer à la masse effective de l’élec-
tron, puisque ce dernier est environ dix fois plus léger que le trou. L’énergie de liaison dans le cas du
GaN est de 26 meV, celle de l’AlN de 60 meV. Le rayon de Bohr des excitons est de 3,4 nm pour le
GaN et 1,9 nm pour l’AlN ; pour l’AlGaN on peut considérer que le rayon de Bohr est compris entre
ceux du GaN et de l’AlN.
Masse effective et énergie de liaison pour l’AlGaN Dans le cas de l’AlGaN, la masse effective
de l’électron est quasi proportionnelle à l’énergie de bande interdite de l’alliage : elle varie donc
linéairement (à un terme de bowing près) avec la composition.[XTFM05][GBG+00a] Il est également
possible de considérer la même approximation pour la masse effective du trou.[GDD+99] (Les valeurs
pour le GaN et l’AlN binaire sont ici celles calculées par [SUY95].)
m∗e = m0(0.3x+0.2(1− x)) (1.26)
m∗t = m0(3.53x+1.76(1− x)) (1.27)
18. L’équation 1.24 décrit l’énergie d’ionisation à l’état fondamental. Pour les autres états, on a El,n = El . 1n2 , avec n
entier supérieur à 1. La limite à n 7→ ∞ correspond au continuum d’énergie au dessus du gap du semi-conducteur.
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Matériau AlN GaN InN
k 0,192 0,462 1,054
h (nm) a 0,157 0,162 0,179





TABLE 1.7 – Valeurs des paramètres k et h pour des matériaux III-N en phase wurtzite.
Par conséquent, l’énergie de liaison de l’exciton sera comprise entre celle du GaN et celle de l’AlN,
soit entre 30 et 40 meV.
nitrures vs arséniures Dans le cas des matériaux nitrures, par comparaison aux autres maté-
riaux III-V, arséniures par exemple, ou II-VI, la masse effective µ est relativement élevée 19 ce qui
implique une énergie de liaison supérieure. Cela aura en particulier pour effets une grande stabilité
thermique des excitons (El > kBT = 23 meV à 300 K) ainsi qu’une faible extension spatiale de ces
derniers (comparé aux matériaux arséniures). Ainsi, pour les matériaux nitrures, l’extension spatiale
de l’exciton (rayon de Bohr) sera de quelques nanomètres alors qu’elle est de l’ordre de la dizaine de
nanomètres dans les arséniures. Rapportée à la taille d’une cellule élémentaire, cela signifie que pour
les nitrures l’exciton explorera moins d’une dizaine de celles-ci et plusieurs dizaines dans les arsé-
niures. Une conséquence importante, surtout dans le cas d’alliages nitrures ternaires ou quaternaires,
sera une forte sensibilité des porteurs de charges aux fluctuations de potentiel à courte distance. On
sera donc particulièrement attentifs à d’éventuels effets de localisation des porteurs, en particulier
dans l’InGaN mais également dans l’AlGaN. [TLGM01]
Lors d’expérience de spectroscopie optique, 20 on observera donc un pic de luminescence
correspondant à l’énergie de bande interdite du matériau (qui dépend également de la contrainte
appliquée) moins les énergies de liaison excitonique E1 et de liaison à l’impureté Ei (équation :
1.28) :
E = Eg−E1−Ei (1.28)
Effets de dimensionnalité La croissance par PA-MBE permet de produire des matériaux sous di-
verses morphologies : couches épaisses et puits quantiques, nanofils ou encore boîtes quantiques.
Dans ces trois derniers cas, si une dimension caractéristique D est proche de la taille de l’exci-
ton caractérisée par son rayon de Bohr, 21 des effets de confinement quantique peuvent intervenir.
Cette localisation va produire une variation de l’énergie d’émission du semiconducteur. Le choix des
conditions de croissance permettant ces différentes morphologie sera abordé dans la partie suivante.
La variation de l’énergie de bande interdite d’un matériau avec la réduction d’une de ses grandeurs
caractéristiques D est donnée qualitativement par l’équation 1.29.







avec Emassi fg donné par l’équation 1.21.[GLJB10] Le facteur k est caractéristique du matériau
utilisé (tableau 1.7) et α dépend de la géométrie du nano-objet (tableau 1.8).
19. pour le GaN, la masse effective de l’électron est de me=0,22m0 ; pour le GaAs elle est de 0,08 m0. Cela est dû à la
faible taille de l’atome d’azote qui implique de grandes énergies de bande interdites pour les matériaux nitrures. Le rayon
de Bohr s’écrit aussi : aB = e
2
2εEl
. Plus l’énergie de liaison est faible, plus l’exciton s’étend spatialement.
20. c’est-à-dire en excitant le matériau avec des photons de plus grande énergie que le gap et en collectant les photons
émis.
21. ou plutôt de son « volume », notion assez floue pour un système quantique . . .
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TABLE 1.8 – Valeurs de α pour différentes géométries de nanostructures. [Wau98]
On constate que le gap augmente lorsque D diminue, il y a aura donc un décalage vers le bleu de
l’émission optique.
Dans le cas du ternaire AlxGa1−xN, Zhu et al. ont proposé un modèle simple 22 permettant de
prendre en compte la variation de l’énergie de gap de l’alliage en fonction de sa dimensionnalité.[ZLJ08]
L’énergie de bande interdite de l’alliage est donnée de façon similaire à celui d’un alliage massif,
équations 1.30 et 1.31 (cf. 1.2.2).






D0(x) = 3.α.h(x) = 3.α.(x.hAlN +(1− x).hGaN) (1.31)
Chacuns des termes correspondant aux binaires GaN et AlN sont également corrigés pour tenir
compte de l’effet de taille, équations 1.32, 1.33.









Localisation et exciton Dans le cas des matériaux nitrures, le rayon de Bohr est de quelques
nanomètres (typiquement 3 nanomètres dans le GaN). Dans la pratique, pour des boîtes quantiques
plan c de GaN dans AlN présentant une hauteur de 2-3 nm et un diamètre de 5 à 6 fois plus large, cela
implique qu’il n’y aura discrétisation des niveaux d’énergie (de la localisation) que selon la hauteur
et non perpendiculairement à l’axe de croissance~c.
Localisation de l’exciton dans un alliage d’AlGaN Dans le cas d’un alliage, même parfaitement
homogène, les excitons vont être localisés sur des fluctuations de potentiel. Cette localisation est
caractérisée par une énergie de localisation Eloc. Une mesure de cette localisation peut se faire en
comparant l’énergie de photoluminescence avec l’énergie de bande interdite (éventuellement corri-
gée pour tenir compte de la température de mesure par une équation de Varshni ou de Bose-Einstein).
À basse température, les excitons vont ainsi être piégés par les fluctuations alors qu’en élevant la
température de mesure l’énergie de PL va être uniquement dépendante de l’énergie de bande interdite
de l’alliage semiconducteur.[NLN+06] Un alliage homogène (dans notre cas d’AlGaN) est ici consi-
déré comme un alliage présentant un haut degré de désordre d’alliage, c’est-à-dire avec les atomes
métalliques (Ga et Al) placés aléatoirement sur les sites de leur sous-réseau.
Pour des alliages d’AlGaN contenant 70 % d’aluminium, il a été reporté des énergies d’activation
aussi hautes que 95 meV. Cette valeur élevée a imposé de réaliser des mesures de PL sur une plage de
température particulièrement vaste, bien au-delà de la température usuelle de 300 K. En effet, il faut
pouvoir réaliser l’ajustement énergie de PL/température de mesure (via une loi de type Varshni) avec
suffisamment de précision afin d’être sensible à l’énergie de localisation excitonique.




Une mesure qualitative de la localisation peut être également réalisée en comparant spectre d’ab-
sorption optique et émission de PL. On observe alors un décalage («shift») vers le rouge de cette
dernière dit «Stokes-shift». Il peut se caractériser par un paramètre S (= Ebord d’absorption−EPL en
eV ) dépendant de la température de mesure T. Si l’on considère que l’émission de PL se fait selon
une loi de Gauss caractérisée par un écart type σ et que l’absorption se fait selon une population de





Une représentation schématique en est proposée figure 1.14. Une expression complète du Stokes-
shift et de sa relation à la largeur de la raie d’émission dans le cas d’un puits présentant des fluctuations
de potentiel suivant une distribution gaussienne a été donnée par Wilkinson, Fang Yang, Austin et
O’Donnell dans [WYAO92] et [YWAO93]. Une approche qualitative du cas d’un puits quantique sera
présentée dans la section 1.2.2.
Une conclusion évidente de l’équation 1.34 est qu’il existe une relation directe entre élargissement
de la raie d’émission et Stokes-shift. Autrement dit, même dans un alliage parfaitement homogène, la
fluctuation de potentiel va induire un élargissement intrinsèque et un redshift de l’émission par rapport
au bord d’absorption. On peut extrapoler le raisonnement précédent au cas d’un alliage présentant des
inhomogénéités de composition. Dans ce cas, on s’attend à un élargissement et à un décalage d’émis-
sion encore plus important. Ce n’est plus alors du «Stokes-shift» au sens propre et on préfèrera plutôt
le terme «Stokes-like shift». La mesure de la largeur des raies d’émission et du décalage S sera donc
un bon indicateur du degré d’homogénéité d’un alliage.
L’expression donnée en 1.34 peut s’obtenir relativement aisément en considérant un peuplement
des niveaux suivant une distribution de Fermi-Dirac. Ce modèle fut initialement utilisé pour décrire
la localisation excitonique au sein de régions riches en In au sein d’une matrice d’InGaN. Il demeure
cependant valable, en première approche, dans le cas de l’AlGaN présentant des inhomogénéités de
composition. Le modèle développé ci-après est dit de «band-tail filling», puisqu’il consiste à remplir
une densité d’états de l’exciton («Density of State», DOS) gaussienne avec un modèle supposant une
distribution des excitons suivant une distribution de Boltzmann. Cette approche modélise le couplage
entre excitons et phonons dans la mesure où il relie énergie de localisation de l’exciton S et relaxation
de l’exciton vers le minimum de potentiel.[MYT+08]
Eliseev et al. ont proposé un modèle simple utilisant les conditions énumérées ci-dessus, en consi-
dérant uniquement des transitions bande à bande électrons-trous.[EPLO97] La DOS ρ(E) pour l’élec-
tron ou le trou est donnée par :







Les distributions des porteurs de charges N(E) s’obtiennent en appliquant une statistique de Fermi-
Dirac f(E) (donc dépendante de la température) sur la densité d’état ρ de l’électron (e) ou du trou (h)
(équation 1.36).
N(E) = ρ(E) f (E) (1.36)
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Le spectre du pic d’absorption en fonction de l’énergie, centré autour de l’énergie Ea, est alors
donné par la fonction de convolution suivante : 23, 24
r(hν) = B(hν)
∫
ρe(E +hν) fe(E +hν)ρh(E) fh(E)dE (1.37)
Les fonctions de distribution f(E) pour le trou h et l’électron e sont décrites par des statistiques de
Fermi-Dirac. Ces dernières s’approximent bien par fe(E) = exp Fe−EkBT et fh(E) = exp
E−Fh
kBT
, Fh et Fe
étant les quasi-niveaux de Fermi pour le trou et l’électron.
On en déduit que, en posant une nouvelle constante B :
r(hν) = B
∫











Le produit de convolution de deux gaussiennes étant une gaussienne alors :
r(hν) = Bexp− [E +Eh,0−Ee,0+σ
2








Le pic d’absorption sera donc centré sur E = Eg− σ2kBT et on retrouve bien l’expression donnée
en 1.34. Il est à noter que nous n’avons pas tenu compte ici de la création d’un exciton mais avons
uniquement considéré le cas de transitions bande à bande. Toutefois, le calcul précédent demeure
valable, en première approche, et il suffit de tenir compte de l’énergie de liaison de l’exciton :




Localisation dans des puits quantiques
Comment relier propriétés optiques et optimisation de la croissance de puits quantiques AlGaN/AlGaN ?
La question sous-jacente étant : d’un point de vue optique, vaut-il mieux faire croître des puits
2D «lisses» ou est-il intéressant de créer des structures pseudo-3D ? Le terme pseudo-3D se réfère à
des structures de type puits quantique présentant en sus du confinement latéral. Ce confinement ou
localisation des porteurs de charge peut advenir soit à l’interface (variations de potentiel dues à des
fluctuation d’épaisseur, de compositions) soit à l’intérieur du puits (création auto-induite de boîtes
quantiques). Il est d’abord intéressant de se demander ce qui fait un bon puits quantique au niveau
de ces caractéristiques optiques et en vue de la réalisation de dispositifs émetteurs de lumière. Afin
d’avoir un bon rendement d’émission à température ambiante, il faut que la localisation dans les puits
soit maximum afin de localiser les porteurs avant qu’ils ne soient piégés sur des centres de localisation
non-radiatifs.
23. La fonction de convolution de deux fonctions correspond à la transformée de Fourier inverse de la somme des
transformées de Fourier de ces fonctions. r(hν) correspond donc à la probabilité d’absorption, correspondant à la création
d’un électron et d’un trou à partir d’un photon d’énergie hν ou encore au recouvrement («overlap») des fonctions d’onde
du trou et de l’électron.
24. Il est à noter que l’utilisation d’un produit de convolution pour écrire le taux de recombinaison r n’est pas indépen-
dante du problème considéré. En particulier, l’écriture de ce dernier dépend de la conservation, ou non, du moment~k (ou
vecteur d’onde ) pour l’électron et le trou. Dans le cas d’un alliage présentant de la localisation et à très basse température,
les électrons et les trous (ainsi que les excitons) sont piégés (localisés) par les fluctations de potentiels de l’alliage. Dans






FIGURE 1.14 – Schéma représentant le décalage en énergie (Stokes-shift, S) entre émission optique,
présentant un élargissement σe, et bord de bande d’absorption,en rouge.
Comment quantifier la qualité optique d’un alliage ?








FIGURE 1.15 – Schéma représentant les rapports entre mesures optiques et propriétés structurales
d’un alliage sous forme de couche épaisse ou de puits quantique.
Nous verrons donc de façon très synthétique l’influence sur la localisation excitonique des ap-
proches consistant à tenter de réaliser :
1. un puits quantique présentant des interfaces lisses,
2. une structure de type puits quantique mais présentant des fluctuations aux interfaces ou au sein
même du puits.
Dans le premier cas, on considère généralement l’effet de fluctuation d’épaisseur du puits de plus
ou moins une monocouche atomique. Ces fluctuations sont intrinsèques à la croissance puisq’elles
proviennent de la formation d’îlots ou de marches atomiques d’une monocouche atomique. Il est
donc attendu à ce que l’émission d’un puits, même lisse, soit au minimum élargie par la différence
de confinement correspondant à l’ajout (ou au retrait) d’une monocouche atomique (cf. figure 1.16
et réf. [SBC84]) Toutefois, une approche plus élégante consiste à considérer que la rugosité intrin-
sèque du puits est mieux décrite par la transformée de Fourier de la surface et que cette dernière n’est
pas limitée à une seule fréquence. Cette approche est également davantage dans l’esprit des calculs
reliant désordre d’alliage, élargissement des raies de PL et Stokes-shift présentés plus haut. Si l’on
considère également l’exciton en terme de fréquence spatiale, dont la transformée de Fourier (TF)
sera donc un pic à (diamètre de l’exciton)−1, alors l’effet de la fluctation d’épaisseur sur la lumines-
cence sera décrite par l’interaction entre TF de l’exciton et TF décrivant l’évolution de la rugosité
intrinsèque.[WJOH90]
En utilisant un formalisme similaire au cas traité précédemment d’une couche épaisse d’un alliage
présentant des fluctuations de composition, il est possible de définir le taux d’émission spontanée
R(hν) d’un puits quantique.[CB90] Dans ce cas, il y a conservation du moment des électron et des
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Intensité de PL
Énergie




FIGURE 1.16 – Schéma représentant l’émission totale de photoluminescence d’un puits quantique (en
rouge) élargie par des fluctuations d’épaisseur de ± 1 monocouche atomique (MC), représentées en
insert.
trous.
Dans un premier temps, on condidèrera cette fois encore le cas de recombinaison bande-à-bande
électron libre-trou libre (donc sans interaction excitonique). Le taux de recombinaison entre bande





dEcρ(Ec−Ev) fc(Ec)[1− fv(Ev)]×δ (Ec−Ev−hν) (1.42)
La DOS ρ sera donc une fonction escalier (cas d’un puits quantique) et Ec sera modifiée par un

















ρ f (Ec)[1− f (memh (E(z)−Ec)]×δ (
me+mh
mh
Ec− memh (E(z))−hν) (1.44)
Le taux de recombinaison est donc proportionel à fc · (1− fv), pondéré par la densité d’état du







Dans le cas d’une recombinaison excitonique, on introduira seulement un terme d’énergie de
liaison de l’exciton dans la partie en énergie de l’équation 1.45.
Pour le second cas, on peut considérer des puits quantiques présentant des fluctuations d’épaisseur
supérieures à une ou deux monocouches atomiques (cas d’un puits rugueux) ainsi que l’effet de fluc-
tuations de compositions (de type boîtes quantiques).Il est à noter que les fluctuations de composition
ainsi que la rugosité auront un effet sur la largeur d’émission que se soit dans le cas d’un binaire dans
25. Le formalisme mathématique est ici très simplifié.
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une matrice ternaire (par ex. puits GaN dans AlGaN), d’un puits ternaire dans une matrice ternaire
(ex. : puits AlGaN dans AlN) ou dans le cas d’un ternaire encapsulé dans un ternaire (ex. : puits Al-
GaN dans AlGaN).[SB85]
Les fonctions de distribution de l’énergie de bande interdite du puits sont bien décrites par des gaus-
siennes de largeur σ . Singh et Bajaj ont montré que, quel que soit le cas considéré, l’élargissement
de l’émission était proportionnel à l’élargissement dans le cas d’un matériau massif ainsi qu’au ratio
σpuits/σalliage. D’autre part, cet élargissement est inversement proportionnel à la racine carré du «vo-
lume» P0 sondé par l’exciton. σpuits correspond à la variation avec la hauteur du puits de l’énergie
d’émission de l’exciton et σalliage à l’élargissement intrinsèque du au désordre d’alliage.[SB85]






On peut également montrer que l’élargissement σalliage est proportionel, par exemple pour un









On peut d’autre part modéliser l’élargissement σpuits avec une approche similaire, et en introdui-
sant les quantités relatives à la rugosité : d, diamètre moyen des îlots à l’interface de hauteur h, et p,








Plus récemment, Ponomarev et al. ont proposé une approche plus sophistiquée au calcul de l’élar-
gissement induit par l’effet de la rugosité aux interfaces d’un puits quantique.[PDL05]
Il y a donc deux causes possibles d’élargissement du pic d’émission : la rugosité aux interfaces du
puits quantique et le désordre d’alliage.
Toutefois, la localisation des excitons par ces fluctuations de potentiels, si elle est évidente à
température cryogénique (à 7 K, l’énergie d’agitation thermique kBT vaut 0,5 meV), l’est moins à
température ambiante (kBT = 25 meV). Dans le cas de matériaux (Al, Ga)N, si l’on considère la
création d’îlots présentant une différence de composition de seulement 1 % alors la variation du
gap du matériau (hors effets quantiques) est déjà comparable à l’agitation thermique. La création
d’îlots nanométriques d’AlGaN au sein d’une matrice d’AlGaN à plus forte teneur en Aluminium
sera donc a priori un mécanisme efficace pour localiser les excitons. On peut donc espérer de bonnes
efficacités radiatives (ratio des intensités entre émission et excitation) dans ce type de matériau, même
à température ambiante.
Le cas des interfaces rugueuses est moins évident et nécessite d’estimer a minima la variation du gap
du puits avec des fluctuations d’épaisseur d’une monocouche atomique.
1.2.3 Méthodes de croissance de couches minces et de structures 3D à base de
matériaux nitrures
La croissance de matériaux nitrures (GaN, AlN, InN ainsi que leurs alliages ternaires et qua-
ternaires) peut s’effectuer via de nombreuses méthodes de dépôt. On distinguera en particulier les
techniques de croissance en phase vapeur par dépôts chimique ou physique et celles d’épitaxie par
jets moléculaires.
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Dépôt en phase vapeur
D’une façon générale, les techniques de croissance privilégiées pour la croissance de semiconduc-
teurs, tout du moins dans l’industrie, sont la CVD (Chemical Vapor Deposition) et la PVT (Physical
Vapor Transport, sublimation d’une source solide à haute température, puis dépôt par condensation
sur un germe). Elles permettent en effet des vitesses de croissance élevées sur de grandes surfaces de
dépôt, tout en permettant une maintenance aisée et donc un coût par échantillon faible. On peut ainsi
envisager d’utiliser des wafers de grande taille ou de réaliser de nombreuses croissances simultanées
sur de nombreux wafers de dimensions plus réduites. Par exemple, l’industrie électronique a utilisé de
façon normalisée des wafers de Si de diamètres 200 mm/9 pouces (1991) puis 300 mm/12 pouces (à
partir de 2001) et enfin 450 mm/18 pouces (prévision pour 2012). On peut noter que l’augmentation
de la taille des wafers est de 50 % à chaque étape et qu’elle s’accompagne d’une réduction de la taille
des composants, suivant la feuille de route dite «loi» de Moore : c’est donc une importante économie
d’échelle. Celle-ci varie selon le rapport surface du wafer/nombre de composants par wafer et est
donc suffisamment importante pour justifier la mise à jour, extrêmement coûteuse, des technologies
de fabrication.
Concernant les techniques de CVD, les deux principales techniques sont la MOCVD (Metal Or-
ganic CVD) et la HVPE (Hydride Vapor Phase Epitaxy). Pour les matériaux nitrures, les précurseurs
utilisés en MOCVD sont généralement l’ammoniac (NH3) pour l’azote et les composés métaux-
organiques triméthyles (TM) ou triéthyles (TE) formés avec le Ga, de l’Al ou de l’In (TMG, TMI,
TMA, TEG. . . ). De plus, des gaz porteurs H2 et/ou N2 sont utilisés. Ils servent à contrôler la cir-
culation des gaz précédents dans l’enceinte. Cette dernière est maintenue sous vide primaire allant
généralement du millibar à la pression atmosphérique. Une technique de croissance très similaire est
la HVPE qui utilise des précurseurs chlorés (ex : GaCl3). Du fait des vitesses de croissance impor-
tantes propres à cette méthode, elle est couramment utilisée pour produire des substrats épais, «qua-
sibulk», sur lesquels des reprises de croissance par d’autres techniques sont possibles. D’un point de
vue production, il est généralement signalé (surtout dans le domaine photovoltaïque qui nécessite une
production de masse de grandes surfaces de matériaux) que les composés Ga, Al et en particulier In
sont produits en quantité limitée. Ils ont donc un coût non négligeable et leur rareté impose également
de songer à éliminer tout « gaspillage » durant la croissance ainsi qu’à leur possible récupération
après la fin de vie des composants («reclaim»).
Dépôt par épitaxie par jets moléculaires
Une deuxième famille de techniques de croissance regroupe les différents systèmes d’épitaxie par
jets moléculaires (EJM, Molecular Beam Epitaxy, MBE). Cette technique, principalement utilisée en
recherche, tire son originalité de s’opérer sous ultra-vide et de permettre la production de matériaux
de grande pureté ainsi que l’utilisation de techniques de caractérisation in situ. Les éléments sont ap-
portés par évaporation de charges ultra-pures. Dans le cas des nitrures, cette appellation est quelque
peu impropre puisque ce sont des jets atomiques de Ga, d’Al et d’In qui sont pulvérisés sur la surface.
De plus, et de façon singulière comparée à la croissance par MBE pour d’autres familles de semi-
conducteurs, l’apport d’azote peut se faire sous différentes formes : dissociation de di-azote (N2) par
différentes méthodes, détaillées ci-après, ou utilisation d’ammoniac. Dans les deux cas, une certaine
confusion règne quant à la dénomination : pour la croissance par ammoniac (NH3-MBE, ou plus
rarement Am-MBE) on parle d’épitaxie en phase gazeuse (Gaz Source-MBE) ainsi que de Reactive-
MBE (RMBE). La MBE assistée par plasma d’azote a trois appellations : PA-MBE, PIMBE (Plasma
Induced MBE) et RF-MBE (Radio-Frequency MBE). Du fait de sa très grande stabilité thermique, le
N2 nécessite d’être dissocié pour former de l’azote atomique.[AHA+96] En PA-MBE, on utilise à cet
usage une source radio-fréquence créant un plasma d’azote. Le plasma d’azote peut également être
produit par résonance cyclotron-électronique (Electron Cyclotron Resonance, ECR). Toutefois, cette
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méthode a été délaissée par la communauté nitrure car elle est limitée à des vitesses de croissance
très faibles (de l’ordre de 40 nm par heure) et produit des matériaux de faible qualité due aux atomes
d’azote ionisés dans le plasma. [Wid98]
Par exemple, les conditions de croissance par PA-MBE pour le GaN sont : température entre 700 et
800 ˚C et pression de N2 de quelques 10−5 à 10−6 mbar. Dans ces conditions, la phase solide GaN
n’est pas thermodynamiquement stable mais la réaction inverse (décomposition ; GaN(s)→Ga(l) +
1/2N2(g)) est empêchée par la barrière cinétique à la décomposition.[NRR93][New97]
Les avantages de la croissance MBE sont principalement liés à la très basse pression régnant dans
l’enceinte de croissance. Celle-ci va dépendre en grande partie des pressions partielles, et donc des
flux, des différentes espèces pulvérisées dans la machine. Afin de conserver les qualités de cette tech-
nique (grande propreté des couches, régime moléculaire durant la croissance), il est nécessaire de
travailler sous ultra-vide afin de maîtriser deux quantités : le libre-parcours moyen (λ ) des atomes
et le temps τc nécessaire à la contamination de la surface par une monocouche de molécules de gaz
(cf. figure 1.17). La distance substrat-creuset étant de l’ordre du mètre, il est donc nécessaire d’être à
des pressions inférieures à 10−5 mbar pour conserver un libre parcours moyen suffisant ainsi qu’un
régime moléculaire. Pour de tels vides, le temps de contamination sera supérieur à quelques secondes,
ce qui permet un très faible taux d’incorporation d’impuretés durant la croissance. En contre-partie,
cela imposera de travailler avec des flux faibles, et donc d’avoir des vitesses de croissance limitées
(inférieures au micromètre par heure). Le cas de la PA-MBE est particulier car il impose de se situer
aux limites de la MBE. En effet, l’utilisation d’un plasma d’N impose de faire régner une pression
de N2, ne participant pas à la croissance, de quelques 10−5 mbar. Toutefois, la pression partielle en
atomes d’N lui est très inférieure. Le flux d’N déterminant la vitesse de croissance, il en résulte des
vitesses de croissance particulièrement faible, de l’ordre de quelques centaines de nanomètres par
heure. De plus forts flux d’N nécessiteraient un flux de N2 plus important (mais incompatible avec
la croissance MBE) ou l’amélioration du rendement des sources à plasma d’azote. Les flux d’azote
atomique atteints sont de 1015 à 1016 atomes.cm−2.s−1. 26 La pression régnant dans la chambre im-
posera également d’être prudent lors de la réalisation d’hétérostructures. En effet, si des arrêts de
croissance sont nécessaire, l’incorporation d’impureté peut alors être significative, en particulier sur
les propriétés optiques.
On notera que le choix d’apporter l’azote sous une forme ou l’autre (i.e. atomique ou gazeuse)
n’est pas anodin : il mènera en effet à des choix de conditions de croissance différents principalement
liés au fait que le NH3 stabilise la surface et permet donc d’utiliser des températures de croissance
supérieures. Dans le cas de croissances de GaN 2D (couches planes) et 3D (boîtes quantiques, QDs)
ainsi que d’AlGaN, des conditions de croissance typiques sont synthétisées dans le tableau suivant
(tab. 1.9) en fonction de la source d’azote utilisée.
Notons que l’effet de la température de croissance sur la morphologie de surface n’est pas men-
tionné. C’est en particulier celle-ci qui permettra la formation de boîtes quantiques. Il est également
intéressant de noter que les morphologies de surface du GaN en fonction du rapport III/V suivent des
comportements complètement opposés suivant que l’on utilise un plasma d’N ou du NH3. [GLM+98]
De façon générale, il n’est donc pas possible de comparer les résultats obtenus pour des croissances
de nitrures réalisées par MBE assistée plasma ou ammoniac. 27
Dans le cas de croissances par PA-MBE, les rapports de flux métal/N seront par la suite dénommés
riche métal (ou plus précisément riche-Ga, pour des raisons explicitées par la suite) et riche N, pour
des ratios respectivement > 1 ou < 1.
26. Ce flux d’azote va aussi donner la température maximale de croissance en MBE. En effet, le GaN, l’AlN (et
l’InN) vont se dissocier avec une énergie d’activation de 3-4 eV (loi d’Arrhénius avec un préfacteur de quelque 1031
atomes.cm−2.s−1). Pour qu’il y ait croissance, il faudra donc que le flux d’azote arrivant sur la surface soit au moins égal
au flux d’N désorbant. Cela correspondra à des températures maximales de croissance aux alentours de 1000-1100 ˚C
pour le GaN et l’AlN (800 ˚C pour l’InN).[ABD+96]
27. Tout du moins en ce qui concerne le rapport propriétés morphologiques/conditions de croissance.
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FIGURE 1.17 – Flux φ , libre parcours moyen λ et temps de formation d’une monocouche τc en
fonction de la pression de travail. La relation entre les différentes paramètres n’est juste qu’en ordre
de grandeur. Sont également indiqués la zone de fonctionement usuellle en MBE (zone grisée) ainsi
que celle en PA-MBE (point noir). On retiendra que le flux est proportionel à la pression alors que les
deux autres paramètres lui sont inversement proportionel.
Rapport III/N Morphologie de surface Références
NH3-MBE (GaN)
< 1 2D [HCJ+97]
> 1 3D (surface rugueuse ou 3D) [GLM+98]
NH3-MBE (AlGaN)
< 1 2D [NBK+08b]
> 1 3D (boîtes quantiques, «QDs») [BNKT05]
PA-MBE (AlGaN) < 1 3D [CSG+05]
PA-MBE (GaN)
< 1 rugueuse ou QDs
[THW+97], [Dau08]
> 1 2D
TABLE 1.9 – Modes de croissance en fonction du ratio entre flux d’azote apportés sous forme ammo-
niac (NH3-MBE) ou atomique (PA-MBE) et flux de métaux Ga ou Ga + Al.
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FIGURE 1.18 – Mécanismes de croisssance en épitaxie : a. dépôt à un flux F (MC/s), b. h. diffusion en
surface D, c. formation d’un dimère, d. attachement à un îlot déjà formé, e. f. diffusion et détachement
d’une marche i. ré-évaporation. D’après [RV03]
Modèle de croissance de matériaux nitrures par PA-MBE La croissance par épitaxie par jets
moléculaires est une croissance se déroulant loin de l’équilibre thermodynamique. 28 En effet, outre
la dépose de matériaux et leur éventuelle désorption, elle laisse également une place prépondérante à
des mécanismes se déroulant sur le front de croissance. En particulier, les phénomènes de diffusions
en surface avant incorporation, ou désorption, sont particulièrement importants. On peut également
y adjoindre d’éventuelles dissociations du matériau déjà déposé. Chacun de ces mécanismes est ca-
ractérisé par une énergie d’activation et celles-ci seront détaillées ci-après. Ces considération sont
d’autant plus vraies dans le cas de la croissance MBE de matériaux nitrures dans la mesure où les
atomes d’azote adoptent un comportement tout à fait particulier. L’épitaxie par jets moléculaires des
matériaux nitrures se déroule donc sous un vide poussé de quelques 10−5 mbar (ultra-vide) 29 et
consiste à envoyer des jets atomiques (métaux Ga, Al et In, azote ainsi qu’éventuels dopants) sur un
substrat chauffé à température T (cf. méthode des trois températures). Les flux de matériaux sont très
faibles et par conséquent les vitesses de croissance sont peu importantes (de l’ordre de 200-300 nm
dans notre cas, ou 0,2-0,4 monocouches par seconde). Il y a peu d’interactions entre atomes en amont
du substrat (en particulier le libre parcours moyen des atomes est de l’ordre de grandeur de la distance
cellule-substrat) et par conséquent tous les phénomènes de croissance se déroulent sur le substrat et
sont d’ordre cinétique. Sur le substrat, il y a donc adsorption des atomes arrivant mais également
diffusion, désorption, incorporation, nucléation ou encore décomposition. Tous ces phénomènes sont
schématisés figure 1.18. La probalité que surviennent l’un ou l’autre de ces phénomènes est décrite
par l’inverse d’un taux r. Ce taux fait intervenir une énergie d’activation Eact ainsi qu’une fréquence




De plus, comme rappelé précédemment, la molécule de di-azote est extrêmement stable et ne sera
pas dissociée au températures usuelles de croissance. 30 Cela ne sera pas sans effet sur la croissance
comme je le développerai ci-après. Une revue de détail est donnée dans [Mor08].
– Adsorption Lorsque les atomes arrivent sur la surface, ils sont adsorbés sur la surface par
physisorption ou chimisorption (qui est une liaison forte de l’ordre de quelques eV).
28. Une croissance se déroule hors équilibre thermodynamique puisqu’à l’équilibre le taux de déposition, ou vitesse de
croissance, est nul.
29. Il est à noter que la pression régnant dans la chambre, qui est dans la limite haute pour une croisance MBE, est
majoritairement due aux flux de N2. Le taux de dissociation typique des cellule plasma étant de 1 %, il est nécessaire
d’avoir un relativement fort flux de N2 afin d’avoir un flux d’atomes d’N raisonnable.
30. Du fait de la triple liaison azote-azote, l’énergie de cohésion est de 9,9 eV par molécule.[ZBRF01][NAEN03]
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Ga-N 1,45±0,25 [LKLP97] [MLP99]
TABLE 1.10 – Énergies d’activation (expérimentales) pour la décomposition, la désorption et la dif-
fusion pour le GaN. D’après [KWH+98].
– Désorption Une fois en surface les atomes ont une certaine probabilité de repartir de celle-ci.
Pour ce faire, ils doivent franchir une barrière de potentiel, ou énergie d’activation, Edes. Dans
le cas des atomes d’azote, il est admis que ces derniers s’évaporent sous forme de molécule N2
après la rencontre de deux atomes atomiques N. Ceci est particulièrement intéressant, car si le
flux d’azote est suffisant on peut considérer que la surface est couverte par une mer constituée
d’azote. Lorsque le flux d’N est suffisant, la probalité de rencontre entre N est importante et par
conséquent leur désorption l’est aussi. On peut alors considérer que pour de fort flux d’azote,
celui-ci est proche de l’équilibre thermodynamique, malgré la croissance par MBE.
– Diffusion Le déplacement des atomes en surface après adsorption est possible et est thermique-
ment activé. Il est généralement décrit par une marche aléatoire avec les atomes «sautant» de
site en site cristallographiques. On introduit, pour décrire la probabilité de saut D (en cm2.s−1),
une énergie d’activation Edi f f . Il est alors intéressant de définir une longueur de diffusion ldi f f ,
équation 1.50, décrivant la longueur parcourue par un adatome avant incorporation ou rencontre
avec un (ou plusieurs) adatomes. Dans le premier cas, il y a typiquement incorporation en bord
de marche (croissance «step-flow») et, dans le second, nucléation, i. e. formation d’îlots.
ldi f f =
√








– Incorporation La morphologie finale de la surface est une compétition entre phénomènes ther-
modynamiques (énergies de surface et d’interface) et cinétiques (énergies d’activation, en par-
ticulier pour la formation d’îlots). Ceci est vrai malgré la fait que la croissance MBE soit une
technique cinétique hors équilibre (loin de l’équilibre thermodynamique). Suivant les condi-
tions de croissance, et donc les énergies misent en jeu, on produira une surface 2D ou une
morphologie 3D. En particulier, on distinguera trois cas. Une croissance 2D «Frank-Van der
Merve» ou 3D, soit Volmer-Weber (VW), soit Stranski-Krastanow (SK). Les particularités de
ces différents modes de croissance seront traités plus en détail dans le cas de la croissance de
boîtes quantiques ou de couches 2D de GaN.
– Décomposition Enfin, si la température de croissance est élevée, il est possible d’«attaquer»
le cristal déjà formé. L’énergie mise en jeu est ici l’énergie de liaison métal-N. Celle-ci étant
relativement faible dans le cas des matériaux nitrures (en particulier GaN et InN), il est assez
aisé de détruire ou rugosifier la surface à haute température.
Une compilation des énergies d’activation est donnée dans la table 1.10. Pour un aperçu com-





FIGURE 1.19 – Modes de croissance lors d’un dépôt en épitaxie sur un substrat : a. Franck-van der
Merwe (2D), b. Volmer-Weber (3D) et c. Stranski-Krastanow (couche de mouillage 2D puis îlots 3D)
FIGURE 1.20 – Croissance SK lors du dépôt d’une couche de plus grand paramètre de maille que le
substrat. La croissance débute par une couche de mouillage déformée de façon tétragonale, pseudo-
morphique au substrat (a) puis se poursuit en îlots partiellement relaxés (b). Enfin, des dislocations à
l’interface peuvent se former et constituer une mode additionnel de relaxation. Les flèches indiquent
la direction de la relaxation élastique. D’après [Tei02].
1.2.4 Modes de croissance 2D et 3D de matériaux nitrures par PA-MBE
Modes de croissance en hétéroépitaxie
On considère classiquement trois modes de croissance en hétéroépitaxie : Franck-Van der Merwe
(FVM), Volmer-Weber (VW) et Stranski-Krastanow (SK). Le premier correspond au mode de crois-
sance couche par couche alors que les deux suivants sont des modes de croissance en îlots nanomé-
triques (boîtes quantiques) avec (SK) ou sans (VW) couche de mouillage sous-jacente (figure 1.19).
À l’origine, ces modes de croissance furent définis uniquement à partir de considérations sur
les énergies de surface et d’interfaces. C’est donc une approche thermodynamique de la croissance,
bien que des phénomènes cinétiques aient aussi un rôle important lors des étapes de nucléation (lors
de la nucléation des boîtes quantiques mais également lors de la croîssance en îlot de la couche de
mouillage, pour des épaisseurs déposées inférieures à la mono-couche atomique, dites croissances
submonocouches).
Dans le cas de la croissance SK, la croissance commence couche par couche en étant accordée
en paramètre de maille au substrat. Cela entraîne une accumulation de contrainte, et à partir d’une
épaisseur limite déposée (généralement 1 à 3 monocouches), il ne peut plus y avoir accumulation de
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contrainte supplémentaire. Cette dernière est alors relaxée élastiquement par formation d’îlots 3D. Ces
derniers peuvent être totalement ou partiellement relaxés 31 et contenir ou non des dislocations à l’in-
terface couche de mouillage-îlots (figure 1.20). Généralement, la croissance FVM n’est pas accessible
en MBE car elle nécessite une croissance proche de l’équilibre thermodynamique à des températures
de croissance basses (et à de faibles désaccords de paramètre de maille, idéalement en homoépitaxie).
À ces trois modes «classiques» de croissance (car définis dès 1958, voir [BP72] [BvdM86]), on peut
ajouter quatre modes de croissance additionnels, couramment rencontrés en MBE : [Sch00][Sch03]
– colonnaire : lors de la croissance par îlots, ceux-ci peuvent coalescer et continuer à croître en
colonnes. La jonction entre ces colonnes est source de défauts, d’autant plus que ces dernières
peuvent être désorientées les unes par rapports aux autres. 32
– par avancée de marche («step-flow») : celle-ci est distincte d’une croissance couche par couche.
Elle se produit généralement lors de l’utilisation de substrats présentant une forte densité de
marches (substrats «off-axis»). Elle a lieu lorsque la diffusion des adatomes est suffisante pour
que ceux-ci viennent préférentiellement s’incorporer en bord de marche, sans nucléation sur les
terrasses.
– par «step bunching»
– en spirale autours d’un dislocation («screw-island»).
Croissance «step-flow», nucléation 2D et oscillations RHEED Le passage d’une croissance par
coalescence d’îlots 2D à une croissance par avancée de marche («step-flow») est particulièrement in-
téressant à approfondir. En effet, le premier permettra la mesure des vitesses de croissance alors que
le second est synonyme d’une croissance 2D avec une très faible rugosité de surface (de l’ordre de
quelques monocouches atomiques). Ce dernier sera donc particulièrement intéressant si l’on souhaite
faire croître des hétérostructures puits quantiques/barrières avec des interfaces lisses. C’est aussi pour-
quoi des substrats «off-axis», présentant une forte densité de marches atomiques, sont fréquemment
utilisés afin de rendre plus aisées les croissances de couches 2D lisses.
Le passage d’un mode de croissance à l’autre est un phénomène purement cinétique. Il dépend en
particulier de deux longueurs caractéristiques : la distance moyenne entre deux marches atomiques
λS et le libre parcours moyen λ0 d’un adatome sur la surface avant évaporation ou incorporation. En
pratique, le taux de couverture de la surface varie avec le flux déposé J et la température du substrat
T.





Le passage d’un mode de croissance à l’autre est donc contrôlé, outre par le choix du substrat
et la densité de marche avant croissance, par la température de croissance et le flux de matériau. En
pratique, des températures de croissance suffisamment hautes vont entraîner de grandes longueurs de
diffusion et une forte probabilité d’incorporation en bord de marche. De même, pour de forts flux, la
probabilité d’atteindre un bord de marche s’accroît.
Lors de la croissance par nucléation 2D, les atomes envoyés sur la surface vont nucléer en îlots
2D dont la coalescence va mener au remplissage d’une monocouche atomique. En pratique, cela
donne lieu au phénomène d’oscillation RHEED, l’intensité du diagramme de diffraction oscillant
périodiquement avec le taux de couverture de la surface.
31. L’état de relaxation n’est généralement pas homogène sur tout l’îlot et dépend également du rapport de forme
hauteur sur largeur. À faible rapport l’îlot sera très contraint alors qu’un îlot à haut rapport, de géométrie fil, sera quasi
relaxé.[SB99]
32. Cette désorientation sera par exemple responsable de l’élargissement des réflections symétriques lors de mesures
par diffraction X (mesure du «twist» sur des scan-ω).
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FIGURE 1.21 – Schéma de la surface durant la croissance en condition «step-flow» (en haut) et de
nucléation 2D (en bas) Les diagrammes RHEED correspondant sont également repésentés pour dif-
férentes températures de croissance, permettant le passage d’un mode à l’autre. D’après [Nis04].
Afin de parfaitement contrôler le dépôt (en déposant par exemple précisément un nombre donné
de monocouches) on pourrait être tenté de réaliser les croissances en conditions de nucléation 2D. En
pratique, et particulièrement dans le cas des nitrures d’éléments III, cela n’est pas possible car une ru-
gosité moyenne se met en place. Les oscillations RHEED s’amortissent et finissent par disparaitre. 33
Croissance de couches bidimensionnelles
Croissance des matériaux binaires GaN et AlN La maîtrise de la croissance de ces deux maté-
riaux est essentielle pour réaliser des super-réseaux (empilements) de puits quantiques GaN dans AlN.
Afin de réaliser une émission lumineuse intense à une longueur d’onde donnée, il est souhaitable de
réaliser des interfaces lisses (ne présentant que des variations d’épaisseur de l’ordre de la monocouche
atomique). Par conséquent, il convient de connaître des conditions de croissance favorisant la crois-
sance de couches 2D lisses. Pour ces deux matériaux, il existe trois régimes de croissances : formation
de goutte sur la surface, régime avec couche dynamiquement stable en surface et rugosification.
cas du GaN Il est bien connu que la croissance du GaN est très dépendante du rapport de
flux III/N.[HAC+00] Ainsi, des croissances en condition riche-N, à des températures de substrat aux
alentours de 700 ˚C, favoriseront une croissance couche par couche. Celle-ci est à l’origine des os-
cillations RHEED. Toutefois, elle n’est pas favorable à la croissance de couche épaisses puisqu’après
un faible nombre de monocouches déposées, une rugosité de surface moyenne se développe et les
oscillations disparaissent. En condition riche-métal, une bicouche stable de Ga se forme, favorisant
la croissance 2D. En effet, cette dernière réduit l’énergie libre de surface et permet la création d’un
canal de diffusion de l’azote entre les couches de métal en surface. Toutefois, il est possible d’obtenir
de la croissance en bord de marche même en condition riche-N, en activant la diffusion du Ga en
augmentant la température du substrat. Une approche théorique prenant en compte les énergies d’ac-
tivation pour la diffusion du Ga et de l’azote a été proposée par Zywietz et al. [ZNS98]. Elle permet
en particulier de lier rapport de flux III/N et morphologie de surface.
33. Il est toutefois à noter que le nombre d’oscillations avant amortissement dépend du flux de Ga ou d’Al. Pour
de faibles flux, il est possible d’avoir plusieurs dizaines d’oscillation avant amortissement. A contrario, pour des flux
de métaux proche du flux d’azote atomique, les oscillations s’amortissent très rapidement, après seulement quelques
monocouches déposées.
46
1. Semiconducteurs d’éléments III/N
FIGURE 1.22 – a. Régimes de croissance en fonction du flux de métal et de la température de crois-
sance b. Frontière entre régime libre de goutte ou non en fonction du flux de métal et de l’inverse de la
température de croissance. À gauche, données pour le couple Ga/GaN , d’après [HAC+00] et à droite
pour celui Al/AlN, d’après [KAG+03].
Pour des conditions de croissance riche-N, la diffusion des atomes d’N est très faible et la sur-
face est recouverte d’atomes d’N. Cela entraîne une faible longueur de diffusion des atomes de Ga
à cause des fortes liaisons Ga-N formées. Pour des températures de croissance usuelles, on assiste
à une rugosification de la surface ainsi qu’à la formation de défauts lorsque les atomes de Ga ayant
une longueur de diffusion et une énergie insuffisantes ne s’incorporent pas sur leurs sites cristallogra-
phiques. Lorsque l’on se place du côté des conditions riche-Ga, on constate que l’énergie de diffusion
pour le Ga est faible (à cause de la présence de liaisons Ga-Ga faibles) et que le Ga en surface peut
se comporter comme un film «liquide». Par conséquent, les atomes de Ga sont très mobiles sur la
surface et peuvent explorer cette dernière jusqu’à s’incorporer sur leurs sites cristallographiques. On
produit alors des surfaces planes 2D avec des croissances de type «step-flow», et une réduction de la
densité de défauts.[ZNS98]
Une configuration stable lors de la croissance par PA-MBE de GaN en condition riche-Ga est la
formation d’une bicouche de Ga en surface du GaN.[ABMG+01][ABJ+02][ABM+03] Les taux de
couverture en Ga sur une surface de GaN (monocouche et bicouche de Ga) sont présentés figure 1.23.
cas de l’AlN Le cas de l’AlN est très similaire à celui du GaN concernant l’influence du rapport
de flux sur le mode de croissance.[KAG+03] Toutefois, la diffusion et la désorption de l’Al sont très
inférieures à celles du Ga. Généralement, la croissance d’AlN s’effectue donc à des températures su-
périeures à 750-800 ˚C.
On peut noter, figure 1.22a, que la température de croissance pour obtenir des couches 2D est
typiquement de l’ordre de 650-700 ˚C pour le GaN alors que pour l’AlN elle est dans la gamme 750-
800 ˚C. Cet écart s’explique par le rapport des longueurs de diffusion entre Ga et Al. D’autre part, la
pente de la droite entre surface avec ou sans goutte en fonction de la température de croissance, figure




FIGURE 1.23 – Taux de couverture en Ga en fonction du flux de Ga. On note en particulier l’existence
d’un plateau pour des flux de Ga de 0,2 à 0,7 MC/s d’une couverture de Ga de 2,5 MC correspondant
à une bicouche stable de Ga. D’après [ABM+03]
Croissance de couches d’AlGaN D’un point de vue général, l’utilisation d’alliages semiconduc-
teurs permet d’ajuster les propriétés optiques, structurales et électroniques en choissisant le ratio entre
les constituants «élémentaires» (par exemple, constituants binaires dans le cas d’un alliage ternaire)
du matériau considéré. Dans le cas des matériaux AlGaN et de leur croissance par PA-MBE, la pre-
mière question est de savoir ce qui contrôle la teneur finale en métaux de l’alliage parmi les différents
rapports de flux existants (Ga/Al, Al+Ga/Al, Al/N, Al+Ga/N . . . )
L’effet du rapport de flux III/N sur l’incorporation du Ga et de l’Al est bien connu.[AR99] Il a
été montré que pour des conditions riche-N, la teneur en Al de l’alliage est contrôlée par le rapport
des flux Al/Al+Ga, celle du Ga par le rapport Ga/Al+Ga. Lorsque les conditions sont riche-métal, la
teneur en Al est alors donnée par le ratio Al/N alors que la teneur en Ga est limitée par le flux d’N.
Ainsi, quel que soit le ratio III/N, la totalité de l’Al est incorporée (sauf si le flux d’Al est supérieur au
flux d’N, on forme dans ce cas une couche d’AlN avec éventuellement du Ga en surface). Ceci peut
s’expliquer par le fait que l’énergie de cohésion pour la liaison Al-N (2,88 eV) [KC06] est notable-
ment plus élevée que celle de la liaison Ga-N (2,20 eV) 34. Aux températures de croissances usuelles
en MBE de nitrures d’éléments III (650-800˚C), la différence d’énergie de cohésion entre les deux
espèces (680 meV) est 7 à 9 fois plus élevée que l’agitation thermique. [IM02] Cela est suffisant pour
permettre des relations d’échange entre Ga et Al au profit de l’Al.
Afin de réaliser une croissance bidimensionnelle, on peut choisir de maintenir un excès de Ga sur
la surface durant la croissance. Cela implique de choisir des températures de croissance suffisamment
basses (i.e. < 750 ˚C) afin de limiter la désorption du Ga sur le front de croissance. Il a été montré
qu’il est possible d’obtenir un régime stable dans le cas de la croissance d’AlGaN. Il est ainsi pos-
sible de maintenir, comme dans le cas du GaN, une bicouche de Ga en surface. [Gui07] Toutefois,
contrairement au cas du GaN, on observe pour l’AlGaN une transition abrupte entre accumulation de
Ga sous forme de gouttes et rugosification (pour des teneurs en Al supérieures à environ 35 %). Ce
résultat, qui peut sembler paradoxal, s’explique sans doute par le fait que la diffusion du Ga et surtout
de l’Al est aussi dépendante du taux d’Al dans la couche. Ainsi au-delà de 35 % d’Al, la diffusion de
l’Al devient très faible et la présence de Ga en surface ne suffit plus à assurer une diffusion suffisante
34. L’énergie de cohésion est de 8,7 eV pour le GaN, soit 8,7/4 = 2,18 eV par liaison.[NN96]
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des deux espèces atomiques sur le front de croissance : la surface devient rugueuse.
Il n’existe pas à l’heure actuelle de modélisation théorique rigoureuse de l’influence des condi-
tions de croissance (rapport des flux III/N et température de croissance) sur la diffusion des atomes
d’Al, Ga et N dans le cas de surfaces d’AlGaN. Toutefois, il est possible de modéliser la diffusion
d’atomes de Ga, d’Al ou d’N sur des surfaces de GaN (ou d’AlN), puis de traiter séparemment la
diffusion de chaque espèce pour simuler la croissance d’une couche d’AlGaN.[SOHH06] On utilise
pour cela un formalisme similaire à celui donné dans la partie 1.2.3 en utilisant les énergies d’acti-
vation pour la diffusion correspondant aux différentes combinaisons flux de métal/terminaison de la
surface possibles. Par exemple, on considèrera le cas du Ga diffusant sur une surface GaN riche-Ga et
de l’Al sur la même surface pour modéliser la croissance d’une couche d’AlGaN en condition riche
métal sur une surface de GaN.
Des valeurs d’énergie d’activation pour la diffusion pour différentes combinaisons sont données
table 1.11. Le cas de la diffusion d’un adatome d’Al sur une surface GaN est particulier. Dans ce cas,
il est énergétiquement favorable pour ce dernier de remplacer un atome de Ga de la couche GaN. Cela
abaisse également la barrière à la diffusion de l’Al. De manière générale, on remarque que :
1. les atomes de Ga diffusent davantage que ceux d’Al,
2. la diffusion est facilitée en condition riche-métal,
3. les atomes de Ga diffusent moins sur une surface d’AlN que GaN. Résultat a priori valable dans
le cas d’une surface d’AlGaN, avec la diffusion diminuant avec la concentration en Al. Dans le
cas de croissance MOVPE, Narita et al. ont ainsi constaté expérimentalement une augmentation
de la barrière à la diffusion pour le Ga sur une surface d’AlGaN lorsque la teneur x en Al
augmente (1,23 eV pour x = 5 %, 1,84 eV pour x = 10 % et 2,72 eV pour x = 15 %).[NHYS06]
4. enfin, la diffusion des atomes N est très faible comparée à celle du Ga et de l’Al, lorsque la
surface est terminée par de l’azote.
Diagramme de croissance pour l’AlGaN En 2010, Mizerov et al. ont proposé un diagramme
de croissance pour l’AlGaN dans le cas de la PA-MBE (figure 1.24).[MJKI10] Ils présentent en par-
ticulier que, même pour des températures de croissance basses (700 ˚C) et de faibles teneurs en Al,
il est nécessaire d’utiliser de forts flux de Ga pour maintenir la surface 2D. Durant leurs croissances,
sur substrat Al2O3 et avec un flux d’azote équivalent à 0,5 MC.s−1, un flux de Ga de 0,55 MC.s−1,
comparable au flux d’N atomique, est ainsi utilisé pour garder la surface 2D. Ce résultat est toutefois
intriguant puisque le diagramme de croissance proposé montre des taux de désorption du Ga supé-
rieurs à cette valeur pour x > 0,7. Leur diagramme illustre également la difficulté de garder la surface
2D et libre de goutte de Ga pour des teneurs en Al supérieures à 50 %. En effet, il semblerait que
pour de telles teneur en Al, la désorption de Ga soit si forte que même pour de plus faible flux de Ga
conduisant à une surface 3D, il puisse également y avoir présence de gouttes Ga sur la surface.
Leurs résultats mettent également en lumière l’influence de l’état de contrainte de l’AlGaN sur le
taux d’incorporation de Ga. Ainsi, plus la contrainte (en compression) est importante, moins il y a de
Ga incorporé (à température de croissance identique). Une étude présentant la vitesse de croissance en
fonction de la température de croissance pour différent état de contrainte (résultant du choix du sub-
strat, GaN ou Al2O3), montre ainsi que la désorption du Ga est influencée par la contrainte.[MJY+10]
Alliages ternaires ou quaternaires contenant de l’Indium Bien que ce manuscrit se focalise sur
la croissance et la caractérisation d’alliages nitrures ne contenant pas d’indium, il me semble néces-
saire d’aborder de façon synthétique les caractéristiques structurales et optiques de tels matériaux.
Seront seulement traités les cas de l’InGaN et de l’InAlGaN, bien que récemment des couches d’In-
AlN de bonne qualité, couvrant toute la plage de composition entre InN et AlN, aient été réalisées par
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riche-Ga (bicouche Ga "‘1 x 1"’) 0,4 [ZNS98]
0,32 [JGT+08][GJR+09] [JSS09a]
0,39 [TSMD05]





(bicouche GaN) 1,12 [TSMD05]
riche-N 3,17 [GJR+09][JGT+08]
Al/AlN(0001)
riche-Al 1,17 [JGT+08] [JSS09a]
riche-N 2,28 [JGT+08] [JSS09a]
Ga/AlN(0001)







riche-Ga (bicouche GaN) 0,66 [GDCT10]
0,56 [JGT+08]
échange Ga-Al 0,43 [GDCT10]
riche-N 2 [JGT+08]
TABLE 1.11 – Énergies d’activation pour la diffusion (calcul) pour l’Al, le Ga et l’N et diverses
surfaces et terminaisons de surface. Toutes les valeurs correspondent au cas de la croissance plan
(0001), sans contrainte.
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FIGURE 1.24 – Diagramme de croissance pour des couches d’AlGaN sur toute la plage de croissance,
sur substrat Al2O3. D’après [MJKI10].
PA-MBE. [LDN+01] [SSS+07] [FGGC08] Notons également qu’il est possible d’utiliser l’indium
comme surfactant durant la croissance d’AlGaN par PA-MBE. [MDBA+03] Pour des conditions de
croissance appropriées (basse température de croissance pour limiter la désorption de l’indium, rap-
port de flux (Al+Ga)/N≥ 1), il n’y aura pas incorporation de l’indium dans le matériau. En revanche,
celui-ci formera un film «liquide» d’une monocouche atomique sur le front de croissance. Celui-ci
permet de garder la surface 2D par diminution de l’énergie de surface. De plus, des calculs théoriques
ont montré que la diffusion des atomes sur le front de croissance se trouve augmentée en présence
d’un tel film.
InAlGaN et InGaN L’incorporation d’indium est très intéressante d’un point de vue optoélec-
tronique. En effet, de façon simplificatrice, l’indium «s’incorpore mal» que ce soit dans le GaN ou
dans l’AlGaN. Il en résulte, du fait de son énergie de gap (0,7 eV) bien plus réduite que celle de l’AlN
ou du GaN, de forts effets de localisation des porteurs. Cette tendance naturelle (i.e. intrinsèque à la
croissance) permet de contrecarrer les effets de piégeage non-radiatifs des porteurs sur les nombreux
défauts des matériaux nitrures.
Il en résulte des efficacités quantiques internes très élevées (de l’ordre de 70 %), totalement ines-
pérées dans des matériaux de qualité cristallographique très limitée. Cela a permis en particulier de
réaliser des diodes électroluminescentes (ainsi que des diodes lasers) de forte puissance émettant dans
le proche ultra-violet, le bleu et le vert, diodes que l’on retrouve aujourd’hui dans de nombreuses ap-
plications (lecteurs optiques par exemple).[Nak98]
En prenant certaines précautions, il est possible de faire des analogies entre les cas, très étudiés,
de l’InGaN et de l’InAlGaN, et celui du ternaire AlGaN. En particulier, on citera :
– l’utilisation d’un surfactant : In dans le cas du GaN ou de l’AlGaN mais également Ga dans le
cas d’une croissance d’AlGaN avec un excès suffisant de Ga,
– des phénomènes de ségrégation : présence de domaines présentant du confinement (quantique
ou non) au sein d’une matrice de plus grand gap.
La présence d’indium produit donc des zones de localisations des excitons. Comme schématisé
figure 1.25, cette localisation entraîne une émission dans le gap du matériau. On observe par consé-
quent un fort Stokes-like shift entre raie d’émission et bande d’absorption. Un phénomène similaire




FIGURE 1.25 – Représentation schématique de l’effet de la présence de cluster dus à l’In. Ceux-ci
provoquent des creux de potentiels localisant les excitons et induisent donc du Stokes-shift. D’après
[CUO+06].
Compétition cinétique/thermodynamique et application à la croissance auto-assemblée de boîtes
quantiques GaN/AlN et de fils quantiques (Al)GaN
Dans cette partie, j’introduirai la notion de croissance auto-organisée ainsi que son application au
cas de la croissance de boîtes quantiques GaN dans une matrice d’AlN. En particulier, j’insisterai sur
la compétition entre phénomènes thermodynamiques et phénomènes cinétiques lors de la création de
nanostructures par MBE.
Comme d’autre techniques de croissance dites «bottom-up» 35, la MBE consiste à déposer, ici
sous ultra-vide, des atomes sur une surface. Un ensemble de phénomènes de croissance (diffusion,
évaporation, nucléation...) va alors permettre leur organisation sur la surface. C’est donc par nature
une méthode hors équilibre thermodynamique et la nature des (nano)structures ainsi créées va dé-
pendre d’une compétition entre phénomènes cinétiques et phénomènes thermodynamiques.[BCK05]
Pour caractériser la nature d’une croissance, on considère généralement le rapport entre diffusion en
surface D et vitesse de dépôt F. La première est liée à la diffusion thermiquement activée et aléatoire
des atomes adsorbés sur la surface (marche brownienne). La probabilité de saut d’un site d’adsorption
au suivant est liée au franchissement d’une barrière de potentiel (ou énergie d’activation) décrite par
une loi d’Arrhénius (équation 1.52).
D ∝ a2 exp−Eact
kBT
(1.52)
avec a distance entre deux sites de nucléation, Eact barrière à la diffusion (en eV).
La constante D est alors définie comme la racine carrée de la distance parcourue par un atome sur
la surface par unité de temps. Le ratio D/F décrit alors la cinétique de croissance : de grandes valeurs
de D/F décrivent une croissance proche de l’équilibre alors que de petites valeurs décrivent des crois-
sances gouvernées par la cinétique.[BCK05] La croissance de boîtes quantiques par relaxation des
contraintes est alors considérée comme un phénomène intermédiaire entre équilibre et cinétique.
35. i. e. consistant à la croissance d’un matériau à partir de l’empilement en couches successives de ces constituants
élémentaires.
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Nucléation D est aussi reliée au phénomène de nucléation : en effet, ce paramètre décrit la possibi-
lité qu’un atome en rencontre un second et forme un îlot métastable. Une fois les précurseurs nucléés
l’atome suivant peut soit : former un nouveau précurseur, soit venir s’attacher au bord d’un îlot déjà
formé.
La densité d’îlot N sera donnée par : N ∝ D
p
Fq avec p et q dépendant des conditions de croissance.[ZL97]
Généralement, on considère p = q =−χ , ce qui permet d’introduire un coefficient d’échelle χ =
i
i+2 où i est la taille critique d’un cluster d’adatomes.
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Croissance Stranski-Krastanow de boîtes quantiques GaN dans AlN Un cas particulier, est la
croissance par transition Stranski-Krastanow de boîtes quantiques. Celle-ci provient de la relaxation
de l’énergie élastique accumulée lors de la croissance en hétéroépitaxie de deux semiconducteurs pos-
sèdant des paramètres de maille différents. Il se forme alors, après une épaisseur critique de matériau
déposé, des îlots de taille nanométrique complètement ou partiellement relaxés.
La création de telles nanostructures est donc liée à la thermodynamique du système (compéti-
tion entre énergie de surface et relaxation de l’énergie élastique accumulée) mais est également liée
à des effets cinétiques (la morphologie et leur taille sont en particulier dépendant de la cinétique de
croissance). Pour s’en convaincre, on peut citer le cas des nanofils GaN sur Si(111) dont la tran-
sition de forme entre un îlot (non SK) et un fil à facette verticale est due à la thermodynamique
mais dont la nucléation dépend de la cinétique (croissance à haute température pour avoir le maxi-
mum de diffusion ainsi que rapport III/N faible pour favoriser la nucléation d’une faible densité de
précurseurs).[LBRD09][KCTR10][CGTHR10] Ceci est illustré figure 1.26 montrant le suivi d’inten-
sité RHEED sur une tige de diffraction correspondant au GaN ainsi qu’aux taches de Bragg du GaN
après transition 2D-3D. Il montre deux grandes étapes : l’une de nucléation (étape I) et l’autre de
croissance 3D de type boîte puis fil (étapes II à VI).
La compétition entre cinétique et thermodynamique est particulièrement bien illustrée par l’utili-
sation des diagrammes de Wulff cinétique pour prédire les formes d’équilibre.[DSCM05] Lors d’une
croissance de boîtes quantiques, la géométrie de la boîte dépend de la minimisation de l’énergie de
surface. En réalité, cela ne permet de prévoir que la forme du système hors croissance à l’équilibre
thermodynamique (diagramme de Wulff), la géométrie de la boîte quantique dépendant également de
la cinétique de croissance.
La vitesse de croissance d’une facette dépend de la cinétique particulière (diffusion, adsorption,
désorption) à l’orientation cristalline dont elle relève.[SYK+08][SYLH09][JSS09b] Il est à noter que
le diagramme de Wulff cinétique sera donc dépendant des conditions de croissance mais également
de la méthode de croissance. Il a par exemple été appliqué par Chen et al. au cas de la croissance de
fils GaN crus par MOCVD sans catalyseurs.[CPMSG+10] Pour une application de cette méthode au
cas de la croissance de boîtes quantiques GaN et de nanofils AlGaN, se référer à [SYLH09].
Dans le cas de la PA-MBE, cette compétition thermodynamique/cinétique permet également de
faire croître des structures 3D. Globalement, la croissance de nanofils se fait ainsi à haute tempéra-
ture et ratio III/N  1, alors que celle de boîtes est réalisée dans des conditions moins riche azote
et à plus basse température. A contrario, la croissance de couches 2D se fait en condition riche-
métal, à des températures comparables à celle des boîtes. De plus, on peut retenir que les croissances
d’AlN se font à plus haute température que celle de GaN, afin d’activer la diffusion de l’Al. Des
nanofils d’(Al,Ga)N ont ainsi été obtenus par PA-MBE, ainsi que des hétérostructures en colonnes
Al(Ga)N/GaN/Al(Ga)N.[RCSG+03] Sekiguchi et al. ont montré la faisabilité de réaliser des diodes
36. c’est-à-dire qu’en rajoutant un atome à un îlot ayant atteint la taille ctritique celui-ci devient stable : même si des
atomes s’en détachent, la probabilité d’incorporation de nouveaux adatomes est suffisante pour que l’îlots grandisse et ne
disparaisse pas. Par exemple, un système pour lequel des dimères sont stables sera défini par i = 1 (ou χ =−1/3).[Bru98]
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FIGURE 1.26 – Suivi de l’intensité RHEED pour le GaN et l’AlN lors du dépôt de GaN en condition de
croissance nanofils. La baisse en intensité durant la phase I correspond à une phase de nucléation avec
couverture de l’AlN par du Ga et du GaN. L’augmentation d’intensité, après 4 minutes de croissance,
correspond à la diffraction à travers des structures GaN tridimensionnelles (l’intensité RHEED est
proportionelle au volume de matière diffractant). Les différentes morphologies après transition 2D-
3D sont également schématisées. D’après [CKG+10]
électroluminescentes UV (à 350 nm) grâce à des structures colonnaires n-GaN/n-AlGaN/zone active
GaN/AlGaN/p-AlGaN/p-GaN.[SKK08]. En PA-MBE, la teneur en Al des nanocolonnes d’AlGaN est
comprise entre 0 et 60 % et des nanocolonnes d’AlN ont également été obtenues. La zone entre 60
et 100 % en Al semble difficile à combler, en partie à cause de la forte désorption du Ga aux tem-
pératures de croissance nécessaire à une diffusion de l’Al suffisante à ces compositions. Le tableau
1.12 synthétise les conditions de croissance utilisées en PA-MBE pour faire croître des nanocolonnes
(Al,Ga)N.
Il est à noter que des nanofils d’AlGaN (sur base GaN) ont également été obtenus par PA-MBE
pour des rapports de flux φIII/φN proches de la stœchiométrie et à des températures de croissance
modérées (figure : 1.27).[PBGD11] Il semblerait que pour des nanofils AlGaN, malgré des conditions
de croissance riche-N, la teneur en Al du fil soit plutôt déterminée par φAl/φN . Le mode de croissance
particulier des nanofils en PA-MBE (sans catalyseur et induit par la diffusion des adatomes le long
des facettes avant incorporation au sommet) est sans doute à l’origine de ce phénomène. Il est ainsi
probable que la teneur en Al soit due à l’incorporation directe des atomes d’Al arrivant sur le sommet
du fil, avec très peu de diffusion. La forte diffusion des atomes de Ga depuis la surface induirait par
contre une augmentation du taux de Ga au sommet du fil. Dans ces conditions, on se retrouverait avec
un sommet de fil ayant une forte quantité d’atomes de Ga, pouvant localement permettre d’atteindre
des flux de Ga + Al supérieurs ou égaux au flux d’N. On voit ici que, dans le cas de la croissance
de nanofils d’AlGaN, la forte différence de diffusion entre Al et Ga est prépondérante quant aux
composition et homogénéité de l’alliage.
La croissance par MBE de matériaux nitrures d’éléments III, se déroulant par essence loin
de l’équilibre thermodynamique, est donc une compétition entre cinétique et thermodynamique.
En jouant sur les conditions de croissance (rapport de flux III/N, température de croissance), on
influe sur la diffusion mais des facteurs thermodynamiques demeurent, comme les énergies de
surface. Il est ainsi possible de créer des structures auto-organisées (boîtes quantiques, nanofils).
Dans le cas de couches de matériau 2D (binaires ou alliages), la diffusion des espèces en surface
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PL @ 5K (eV) b Réf.
GaN
0,4 à 0,8 770 ˚C 3,47-3,48 (D0X, FXA, FXB) [CSGS+00]
0,2 à 0,95 800 ˚C 3,47 (D0X, FX) [PLO+05]
0,4 à 0,7 800 ˚C 3,48 (D0X, FXA, FXB) [TSC+07]
Al0,2Ga0,8N
riche-N
760 ˚C 3,79 [RSGU+02]
Al0,2−0,6Ga0,4−0,8N 760 ˚C [RSGC+02]
Al0,3Ga0,7N 4,0 [RRC+05]
Al0,2;0,4Ga0,8;0,6N 840 ˚C [BRS+06]
Al0,4Ga0,6N 0,2 860 ˚C [KRL+09]
AlN
0,15 1080 ˚C 6,03 ; 6,07 ; 6,18 ( D0X, FXA, FXB) [LFJ+10]
0,25 1110-1130
˚C
a flux d’azote déterminé par le flux de Ga à la stœchiométrie
b D0X : exciton lié à un donneur neutre ; FXA, FXB : excitons libres A et B. (Les transitions à plus
basse énergie ne sont pas mentionnées car peu intenses.)
TABLE 1.12 – Conditions de croissance en PA-MBE et émission de PL à plus haute énergie pour des
nanocolonnes d’(Al,Ga)N. La densité de fils varie avec le rapport III/N. Des couches compactes sont
obtenues pour des croissance à la stœchiométrie et au-delà. Élever la température permet d’avoir une
croissance colonnaire pour des flux de Ga proches, voir supérieurs, au flux d’azote (il est toutefois
difficile d’estimer quel est le flux réel de Ga à la surface, tenant compte de la désorption).
FIGURE 1.27 – Nanofils d’AlGaN obtenus par PA-MBE avec φAlφN = 0,35 et
φGa
φN = 0,5. Le spectre de
PL montre deux pics intenses à 3,925 eV et 4,15 eV ainsi qu’une bande de défaut peu intense à 3,35
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LA MAÎTRISE de la croissance de couches 2D d’AlGaN est un prérequis pour la réalisa-tion d’hétérostructures (Al,Ga)N/(Al,Ga)N. Ces dernières peuvent être constituées de puitsquantiques (ou de boîtes quantiques GaN) dans une matrice d’AlGaN de plus grande bandeinterdite. Nous verrons au cours de ce chapitre qu’il peut également être intéressant, en par-
ticulier d’un point de vue optique, de réaliser des zones actives constituées uniquement d’une couche
épaisse d’AlGaN. En ajustant les conditions de croissance, on peut créer de façon intrinsèque au ma-
tériau des zones de localisation. Ce chapitre sera donc consacré aux couches d’AlGaN à faible teneur
en Al (inférieure à 35 %) et forte teneur en aluminium. Concernant la croissance, la frontière entre
faible et forte teneur en Aluminium tient essentiellement au fait que pour de faibles teneurs en Al
le contrôle de la croissance est très similaire à celui du binaire GaN. A contrario, pour des teneurs
supérieures, le matériau adopte un comportement typique d’un alliage et se comporte en particulier
très différemment de l’alliage binaire voisin (AlN). 1
Au cours de ce chapitre, nous verrons donc l’influence des conditions de croissance sur les proprié-
tés optiques et structurales de couches d’AlGaN 2D. Dans un premier temps, j’aborderai succintement
la croissance de couches d’AlGaN à faible teneur en Al, dont on s’attend à ce que la croissance soit
1. excepté dans le cas de très fortes teneurs en alumnium, mais ce cas ne sera pas traité ici.
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très similaire à celle de couches de GaN. Cette première partie sera aussi l’occasion d’introduire la
photoluminescence (PL) comme technique de caractérisation. Dans une seconde partie, j’étudierai en
détail la croissance de couches d’AlGaN à forte teneur en Al (supérieure à 50 %) par PA-MBE. Il est
à noter que, bien que plutôt destinée à la réalisation de couches fines, la PA-MBE permet également
de réaliser des couches massives («bulk»), d’épaisseur 10 µm. Ainsi, il a été rapporté, en 2011, la
réalisation de substrats «free-standing» d’AlGaN par PA-MBE.[NSP+11] Novikov et al. ont utilisé
des conditions riche-métal et, de façon remarquable, les croissances ont été faites à basse tempéra-
ture (680 ˚C), conditions que nous avons avons identifiées, comme présenté dans ce chapitre, comme
menant à des alliages homogènes. 2
2.1 Contrôle de la teneur en Al d’une couche d’AlGaN
Un aspect important pour la réalisation de dispositifs est le contrôle de la teneur en Al de l’al-
liage AlGaN. De plus, il est souhaitable d’étudier l’influence des conditions de croissance à taux d’Al
constant et également de garantir une reproductibilité des échantillons d’une croissance à l’autre. Si,
à première vue, ce critère de reproductibilité est aisément satisfait, il est plus difficile d’obtenir une
valeur absolue de la composition en Al d’une couche. Il en est de même pour ce qui concerne la
composition relative de deux couches d’AlGaN au sein d’une même structure (entre puits quantique
et barrière par exemple). En effet, les différentes méthodes de mesures de la composition (mesures
d’absorption optique, diffraction de rayons X, spectrométrie Rutherford...) donnent souvent des résul-
tats proches mais parfois éloignés de 5 à 10 % en teneurs en atomes métalliques de Ga ou d’Al. Cela
s’explique en partie par les différences de taille de sonde entre ces différentes méthodes (d’autant que
nos couches d’AlGaN sont souvent inhomogènes à différentes échelles) ainsi qu’aux approximations
parfois nécessaires (par exemple, en XRD, l’obtention des compositions par la méthode de Bond
suppose que la contrainte appliquée à l’alliage est bi-axiale et qu’il n’y pas d’autres possibilités de
déformation du réseau cristallin).
En pratique, la maîtrise de la composition de couches d’AlGaN réalisées par PA-MBE est loin
d’être aussi simple que l’on pourrait le penser. D’une part, les paramètres de croissance ne sont pas
absolument reproductibles. Ainsi, la température de croissance est difficile à parfaitement contrôler
(elle dépend du collage à l’indium du substrat sur le porte échantillon ainsi que de la position du ther-
mocouple). D’autre part, les flux (Al, Ga et N) sont également difficiles à reproduire d’une croissance
à l’autre. Nous avons choisi de mesurer ceux-ci par oscillations RHEED (cf. 1.2.4). La mesure du
flux d’Al est d’une grande précision, meilleure que 0,01 MC.s−1 (en effet, celui-ci désorbe peu de la
surface aux températures de croissances usuelles et il est aisé d’avoir un grand nombre d’oscillations).
En revanche, la mesure du flux de Ga est bien plus problématique : celui-ci désorbe fortement et il
peut également y avoir décomposition du GaN aux températures nécessaires à l’obtention d’oscilla-
tions RHEED (700-750 ˚C). Il y a donc généralement peu d’oscillations, ce qui entraîne une forte
imprécision sur la mesure. À cause des considérations précédentes, la fenêtre en température pour
l’obtention des oscillations RHEED est étroite (quelques dizaines de degrés). Il est donc difficile de
connaître le flux de Ga lors de croissances en dehors de celle-ci, en particulier à basse température
(inférieure à 700 ˚C). Enfin, le flux d’azote atomique est mesuré indirectement lors de la mesure des
flux de Ga et d’Al : il correspond à la saturation de la vitesse de croissance lorsque le flux métallique
devient supérieur au flux d’azote atomique. On voit bien que le rapport de flux φAl+φGaφN sera difficile
à contrôler finement, à cause des incertitudes sur les flux de Ga et d’azote. En considérant que l’in-
certitude sur ces flux est de l’ordre de 0,01-0,02 MC.s−1, celle sur le rapport des flux est déjà de 10
%.
2. Pour ces croissances de substrats «bulk» AlxGa1−xN, il n’y a pas eu d’optimisation de la cellule plasma d’azote. En
conséquence, les vitesses de croissance sont standard pour de la PA-MBE : environ 250 nm par heure de croissance. Cela
impose des temps de croissance très longs, pouvant aller jusqu’à plusieurs jours. La même équipe a par exemple réalisé
des substrats «bulk» de GaN, en PA-MBE, de 50 µm nécessitant une semaine de croissance ininterrompue.[NSC+08]
58
2. Croissance de couches d’AlGaN bidimensionnelles
FIGURE 2.1 – Taux de couverture en Ga en fonction du flux de Ga pour des surfaces de GaN et
d’AlGaN à 25 et 50 % d’Al. Dans tous les cas, on note la présence nette d’un plateau aux alentours
de 2 MC atomiques. D’après [Gui07].
Les compositions nominales ont été calculées en utilisant un modèle qui s’est avéré inadapté
pour certaines conditions de croissance. 3 En particulier, nous avons constaté expérimentalement que
pour certains états de contrainte (imposés par les conditions de croissance) la désorption du Ga était
fortement exacerbée, entraînant une forte sous-estimation de la teneur réelle en Al de l’alliage.
2.2 Croissance de couches d’AlGaN à faible teneur en Al
Expérimentalement, il a été observé que jusqu’à environ 35 % d’Al, la croissance d’AlGaN est
similaire à celle du GaN.[Gui07] D’un point de vue morphologique, la surface présente une très faible
rugosité (de l’ordre de quelques monocouches atomiques). De même que pour du GaN lisse obtenu
en utilisant les conditions de croissance adéquates, on observe une croissance en forme de ziggurat
dont les marches ont une hauteur d’une monocouche atomique. Ce type de croissance en spirale est
généralement attribué à une diffusion suffisante des atomes de Ga et d’azote.
Les longueurs de diffusion des adatomes sur le front de croissance sont suffisantes pour que ceux-ci
rejoignent le bord des marches et s’y incorporent. Il y a donc peu de nucléation sur les marches et
la croissance est essentiellement de type «step-flow». Lors de la croissance d’AlGaN, il a été montré
que pour des flux de Ga appropriés, il est possible de créer une bicouche de Ga stable sur le front de
croissance. Cette dernière est susceptible de favoriser une croissance 2D comme lors de la croissance
de GaN (figure 2.1). De plus, on peut en déduire qu’à priori le taux de collage du Ga sur la surface
n’est alors pas influencé par l’alliage (ou le substrat) sous-jacent. 4
2.2.1 Substrats utilisés
Pour cette étude, deux types de substrats ont été utilisés : des substrats de Si coupés selon l’orien-
tation [111] et des pseudo-substrats d’AlN (0001) sur saphir. L’objectif n’étant pas ici d’éventuelle-
ment pouvoir émettre à travers le substrat, l’utilisation de substrats silicium est une alternative peu
3. Le taux d’incorporation de l’Al est de 100 % quel que soit les conditions de croissance.[IKFLM+01][IM02] La




4. Il est à noter que la mesure du taux de couverture en Ga sur la surface d’(Al, Ga)N (présentée figure 2.1) s’est faite
hors croissance, sans flux d’azote.
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Matériau paramètres de maille (Å) coefficients de dilatation thermique (10−6.K−1)
selon a selon c ‖a ‖c
AlN 3,1106 4,9795 5,27 4,15
Al2O3 4,765 12,982 5,0 9,03
Si(111) 3,84 2,616
TABLE 2.1 – Principaux paramètres cristallographiques pour des substrats permettant la croissance
de nitrures d’éléments III en phase wurtzite, selon l’axe~c.
coûteuse à l’utilisation d’AlN. Ils permettent tous deux de croître en hétéroépitaxie des couches d’Al-
GaN hexagonal plan c. Il est à noter que dans ces deux cas l’état de contrainte entre le substrat et la
couche épitaxiée est radicalement différent. Dans le cas du Si(111), le paramètre de maille dans le
plan est bien plus grand que celui du GaN (- 17 %) alors que dans le cas de l’AlN/Al2O3 l’écart de
paramètre de maille entre AlN et GaN est plus faible (- 2,7 %). Nous n’avons pas utilisé de substrat
de GaN massif pour cette étude, malgré leur faible désaccord de maille avec la couche d’AlGaN épi-
taxiée.
Dans le cas du Si(111), il est à noter qu’il est toutefois possible d’accomoder l’écart de paramètre
de maille entre matériaux déposés et substrat. En effet, il existe une relation d’épitaxie 4 : 5 entre
Si(111) et AlN(0001) permettant l’accord de maille. Concrètement, cela consiste à faire croître une
couche tampon d’AlN sur le substrat de silicium avant de poursuivre la croissance par une couche
d’AlGaN ou de GaN. Ainsi, malgré l’écart encore plus important de désaccord de paramètre de maille
pour le couple (AlN/Si), - 19 %, que pour celui (GaN/Si), il est possible de faire croître une couche






Un rappel des principales propriétés de l’AlN, du Si(111) et du saphir 5 est donné dans la table
2.1. La relation d’épitaxie dans le plan de croissance entre AlN (0001) et saphir (0001) est < 112¯0 >
‖< 101¯0>. L’écart entre deux atomes consécutifs d’Al dans la direction < 101¯0> pour le saphir est
donc de aAl2O3 /
√
3 = 2,751 Å, ce qui donne une différence de paramètre de maille entre AlN et saphir
de + 13,1 %. 6
Avant croissance, les substrats sont nettoyés chimiquement avec des bains successifs au trichlo-
roéthylène, à l’acétone puis au méthanol , et ensuite rincés à l’eau désionisée. Une désoxydation à
l’acide fluorohydrique (HF), dilué à 50 % pour les pseudo-substrats AlN et 10 % pour ceux Si(111),
est ensuite effectuée. Une fois introduits dans la chambre de croissance, les substrats sont générale-
ment chauffés pendant 30-60 minutes au-dessus de la température de croissance afin de s’assurer de
leur propreté (s’ils sont collés à l’indium sur le porte-substrat, une pause de 10-15 minutes est effec-
tuée à 300 ˚C pour permettre un bon collage des échantillons, ainsi que pour s’assurer de la désorption
des hydrocarbures.)
5. α−Al2O3, de structure corindon, système trigonal (groupe d’espace R3¯c).
6. De manière similaire à à la croissance AlN(0001) sur Si(111), il semble exister la possibilité que l’AlN s’accorde
davantage sur le saphir via la formation d’un réseau de dislocation de périodicité 9 : 8, avec une différence de paramètre
de maille «virtuelle» de - 0,55 %.[SKS+94]
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2.2.2 Choix des conditions de croissance
Afin de produire une surface lisse d’AlGaN, on utilise du Ga comme surfactant. Les croissances
se déroulent donc en condition riche-métal permettant la présence d’un excès de Ga sur le front de
croissance. De manière similaire au comportement du Ga sur une surface GaN, il se forme alors une
bicouche de Ga stable en surface.[NNFS00] L’effet de cette bicouche est d’accroître la diffusion du
Ga (effet autosurfactant) et de l’azote.[NZS+03] [KWL07]
Pour des flux de Ga très élevés, des gouttes de Ga se forment sur la surface, au détriment de la
qualité de la croissance 2D de l’(Al,Ga)N. Il est a priori possible de n’avoir qu’un monocouche de
Ga en surface puisque les énergies de surface entre monocouche et bicouche de Ga sont très proches.
De plus, dans les deux cas, le film de Ga n’est pas un «liquide» au sens propre dans la mesure où :
a. il n’a pas le paramètre de maille du Ga massif et b. il est influencé par le GaN sous-jacent (il est
latéralement contracté en paramètre de maille). À proprement parler le film de Ga est mobile puisque
la barrière à la diffusion de la couche de Ga en surface est très faible.
Des couches d’AlGaN contenant 5 ou 10 % d’Al (en nominal, c’est-à-dire d’après le rapport des
flux Al/N) ont été synthétisées sur substrats Si(111) ou AlN/Al2O3 (0001). Pour toutes les croissances
un flux de Ga suffisant a été utilisé afin de garder la surface riche-Ga. Toutefois, et ce de façon
inattendue, il a été constaté expérimentalement que pour de faibles teneurs nominales en Al, il était
difficile de garder un excès de Ga sur la surface. En pratique, la surface se rugosifiait nettement durant
les touts premiers instants de la croissance (diagramme de diffraction RHEED pointé caractéristique
d’une surface rugueuse 3D). L’utilisation de très forts flux de Ga (utilisation simultanée de deux
cellules de Ga) n’a pas permis d’amélioration significative de la morphologie de la surface.
De plus, il nous a semblé que l’effet était particulièrement marqué lors de la croissance sur substrat
Si(111). Nous nous sommes d’abord orientés vers une influence sur la croissance de la préparation de
la surface du silicium. En effet, cette dernière est particulièrement sensible à l’oxydation et à la for-
mation d’amorphe SixNy. Toutefois, un nettoyage soigné au HF des substrats Si avant croissance ainsi
que la dépose d’un buffer d’AlN n’ont pas semblé avoir d’influence sur le collage du Ga. Concernant
la couche tampon d’AlN, la croissance se déroule en condition riche-Al en ayant soin de déposer
quelques monocouches d’Al avant l’allumage de la cellule plasma d’azote afin d’éviter la formation
d’amorphe SixNy.
À ce stade, il n’est pas à exclure une influence de l’Al sur le taux de collage du Ga durant le dépôt
d’AlGaN. Toutefois, il est également plausible que le taux de collage du Ga, fortement mobile sur la
surface, soit également sensible à l’état de la surface. Il est en effet probable que le taux de collage du
Ga, en tant que phénomène thermiquement activé, soit dépendant de la contrainte (cf. partie 2.5). Afin
de tenter de limiter la désorption du Ga, la température de croissance a été diminuée d’environ 50 ˚C
après les premiers essais à haute température. Pour les croissances sur substrat AlN sur saphir, nous
sommes ainsi passés d’une température de 740 ˚C à 690 ˚C tandis que pour les croissances sur Si la
température a été diminuée de 800 ˚C à 750 ˚C. La température indiquée, mesurée au thermocouple sur
la face arrière des substrats n’est pas comparable entre les deux types de substrats. Elle est seulement
indicative et n’est intéressante qu’en relatif pour quantifier la diminution de température. En effet,
le montage des échantillons varie en fonction du substrat utlisé. Pour les croissances sur Si(111),
des substrats de grande taille ont été utilisés (2 pouces). Ceux-ci sont montés sans indium sur des
porte-substrats creux et la face arrière du Si voit directement le filament du four. Dans ce cas, le
thermocouple est en partie sensible au rayonnement du filament du four et n’est pas directement en
contact avec le substrat (afin de permettre en particulier des rotations durant la croissance). D’autre
part, les croissances sur pseudo-substrats AlN/saphir se font avec ces derniers collés à l’indium sur le
molybdène du substrat. Dans ce cas-ci, le thermocouple est en contact avec le molybdène et la mesure
de température correspond à la température du porte-substrat.
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2.2.3 Propriétés de photoluminescence
La mesure de la largeur à mi-hauteur des raies de photoluminescence associées à l’AlGaN est
une méthode rapide (et non-destructrice) pour caractériser leur qualité. Pour des couches d’AlGaN
à faible composition en Al, on s’attend à ce que la largeur à mi-hauteur soit faible. En effet, dans le
cas de couches de binaires tant GaN qu’AlN, la largeur à mi-hauteur du pic de PL pour le bord de
bande est faible (tout au plus une dizaine de meV). Lorsque l’on introduit des atomes de Ga (Al) dans
une couche d’AlN (GaN), on forme un alliage d’AlGaN. Dans ce dernier, quelques atomes vont donc
se placer en substitution par rapport au binaire le plus proche. Lors d’expériences de photolumines-
cence, l’injection de photons va permettre la formation d’une pseudo-particule électron-trou (exciton).
Ces excitons vont servir de sonde du potentiel du matériau et vont être sensibles au fluctuations de
celui-ci. En particulier, ils seront sensibles aux variations induites par les atomes en substitution de
l’alliage. Cela aura pour conséquence, comme traité chapitre 1 et annexe E, un élargissement des pics
de photoluminescence. Un spectre de photoluminescence enregistré à 5 K est présenté figure 2.2. La
couche mesurée contient 10 % d’Al en nominal, c’est-à-dire en composition estimée d’après le rap-
port des flux Al/N. Pour cet échantillonN0809, la croissance a eu lieu sur substrat Si(111) sur lequel
avait préalablement été déposée une couche tampon d’AlN. L’épaisseur déposée d’AlGaN était d’en-
viron 1 µm, correspondant à 3 heures de croissance. Le spectre présente un pic de plus forte intensité
à 347,5 nm (3,57 eV) correspondant à des émissions en bord de bande (NBE, «Near Band Edge»).
La position attendue du bord de bande (à 5 K) pour un alliage d’Al0,1Ga0,9N est à environ 330 nm
(3,8 eV) (cf. chapitre 1). La largeur à mi-hauteur «brute», sans ajustement gaussien ou lorentzien, de
ce pic est de 280 meV. Cette largeur est importante pour une couche comportant peu d’Al, ce qui est
signe d’une faible qualité de l’alliage. À titre de comparaison, pour une croissance sur AlN/Al2O3
d’une couche d’AlGaN contenant elle aussi environ 10 % d’AlN0779 (pic d’émission centré à 333 nm,
3,72 eV), la largeur à mi-hauteur du pic n’est que de 57 meV, signe d’une bien meilleure qualité et
homogénéité de l’alliage. Le léger décalage en émission s’explique par ailleurs par l’utilisation d’un
flux d’Al légèrement supérieur (température de cellule de 10 ˚C supérieure) dans le second cas. Il est
à souligner que cette différence de qualité entre croissance sur substrat Si et croissance sur substrat
AlN, ne s’explique pas par une différence de qualité des substrats : en effet, dans ce cas, on s’attendrait
plutôt à un comportement inverse, les substrats de Si(111) étant de haute qualité cristallographique
(ainsi que mesuré en diffraction de rayons X par exemple, les largeurs à mi-hauteur pour des mesures
en rocking-curve sur les réflexions symétriques 111 ou 0002 étant de quelques dizaines d’arcsec dans
les deux cas).
Afin d’optimiser la croissance sur substrat Si(111), la température de croissance a été diminuée
afin de tenter de limiter la désorption du Ga sur le front de croissance. L’échantillonN0863 comportant
lui-aussi 10 % d’Al en nominal illustre bien les effets d’un tel changement de condition de croissance.
La largeur à mi-hauteur «brute» du pic de photoluminescence n’est plus que d’environ 70-80 meV,
signe en particulier d’une bien meilleure homogénéité de l’alliage. Le spectre de photoluminescence
à basse température de la couche est présenté figure 2.3.
Un récapitulatif des conditions de croissance pour les échantillons N0809 et N0863 est donné table
2.2. Pour les deux échantillons, le flux de Ga a été augmenté (température de cellule accrue de 10 à
15 ˚C) en cours de croissance afin de garder la surface 2D. Les caractéristiques de photoluminescence
(position et largeur des pics à 5 K) sont données table 2.3. Dans les deux cas, le pic de plus forte
intensité a été déconvolué en deux pics par ajustement de gaussiennes et minimisation du χ2. Le
choix d’utiliser des gaussiennes est aussi en partie arbitraire. La photoluminescence étant due à des
faisceaux de lumière gaussiens (faisceaux lasers) intéragissant avec des distributions (contrainte par
exemple) a priori elles aussi gaussiennes, on peut donc s’attendre à ce que la lumière émise le soit
aussi. Toutefois, il est également envisageable de réaliser l’ajustement avec des lorentziennes ou une
combinaison gaussienne/lorentzienne (fonction de Voigt, pseudo-fonction de Voigt, ou fonction de
Pearson).
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FIGURE 2.2 – Photoluminescence à 5 K d’une couche épaisse d’AlGaN à 10 % d’Al sur substrat
Si(111) (échantillon N0809).
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FIGURE 2.3 – Photoluminescence à 5 K d’une couche épaisse d’AlGaN à 10 % d’Al sur substrat
Si(111) (échantillon N0863) après optimisation de la température de croissance.
Référence Dépôt d’Al (s) AlGaN
Température Al (˚C) Température Ga (˚C) Température de croissance (˚C)
N0809 10 1070 1020 (rugosification) 840
1035 840
N0863 12 1080 1025 (rugosification) 755
1034-1037 740-745
TABLE 2.2 – Temps de dépôt, flux de métaux et températures de croissance pour deux couches d’Al-
GaN épaisses d’1 µm contenant 10 % d’Al déposées sur Si(111) avec couche tampon d’AlN de 110
nm.
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TABLE 2.3 – Position et largeur à mi-hauteur des pics de photoluminescence à 5 K des échantillons
décrits table 2.2. Le pic le plus intense est indiqué en gras.
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FIGURE 2.4 – Photoluminescence (échelle logarithmique) à 5 K d’une couche épaisse d’AlGaN à 10
% d’Al sur substrat Si(111) (échantillon N0809). Les pics les mieux définis sont indiqués par des
flèches.
Il est à noter que l’extraction de données quantitatives (largeurs à mi-hauteur en particulier) à partir
des mesures de PL est délicate. En effet, les couches d’AlGaN sont peu homogènes en composition et
en contrainte. Elles présentent donc un spectre d’émission constitué généralement d’un pic principal
d’émission en bord de bande, comportant plusieurs composantes (épaulements) pouvant correspondre
à des gradients de compositions et/ou d’état de contrainte ainsi qu’éventuellement des pics additionels
(correspondant par exemple à un alliage de composition différente). Pour s’en convaincre, on peut se
référer au spectre de PL en échelle log. correspondant à l’échantillon N0809, présenté figure 2.4.
Ce type de structure des spectres de PL sera d’autant plus marquée que l’on élèvera la composition
en Al, comme nous le verrons par la suite.
2.3 Croissance de couches d’AlGaN à forte teneur en Al
Comme rappelé en introduction de ce chapitre, la limite entre faible et forte teneur en Al est
arbitraire et provient d’observations expérimentales. De plus, il est probable qu’elle soit également
dépendante des conditions de croissance utilisées (températures de substrats, flux de matériaux).
Toutefois, il semble raisonnable d’estimer qu’un changement important de comportement survient
pour des teneurs en Al supérieures à 35 %. C’est pourquoi nous avons choisi d’étudier en détail l’in-
fluence des conditions de croissance sur des couches d’AlGaN à 50 % d’Al. Ces résultats ont ensuite
été extrapolés pour des teneurs en Al supérieures (jusqu’à 70-75 %). La différence d’énergie de bande
interdite entre AlN et GaN est telle qu’il suffit d’une variation de teneur en Al de 5-10 % entre puits
quantiques et barrières (ou entre zones dopées et actives) pour que le confinement des porteurs soit
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suffisant comparé à l’agitation thermique à température ambiante. Afin de permettre ultérieurement
une éventuelle extraction de la lumière en face arrière, toutes les croissances ont été effectuées sur
pseudo-substrats AlN/Al2O3. L’absorption par le substrat sera donc faible, l’AlN (énergie de bande
interdite de 6,2 eV) et le saphir (bande interdite de 9-10 eV) étant transparents aux longueurs d’onde
visées. De plus, du fait de leur faible désaccord de paramètre de maille avec le film sur-jacent, ils
permettent de supprimer la formation de fissures. C’est particulièrement vrai lors de la descente en
température après croissance, les coefficients de dilatation thermique entre couche épitaxiée et sub-
strat étant particulièrement proches. L’utilisation de ce type de substrat permettra une éventuelle op-
timisation de l’extraction de lumière en jouant sur la rugosité (texture) du saphir en face arrière.
Les fissures sont d’autre part d’avantage susceptibles de se produire lors de l’utilisation de substrat
GaN, certes de meilleure qualité cristallographique mais éloigné en paramètre de maille. De plus,
l’état de contrainte sera différent suivant le substrat : une couche d’AlGaN sera ainsi en compression
sur un substrat d’AlN et en tension sur un substrat de GaN.
2.3.1 Méthodes de caractérisation et objectif de l’étude
Les couches déposées à teneur en Al supérieure à 50 % font entre 200 et 300 nm d’épaisseur. Nous
avons cherché à optimiser deux paramètres : le rapport des flux φIIIφN et la température de croissance
TS.
La morphologie de surface des couches a été étudiée par microscopies AFM et optique. D’autre
part, les propriétés cristallographiques des couches ont été étudiées tant par des méthodes explorant
l’espace réel (spectrométrie Rutherford) que réciproque (diffraction d’électrons RHEED, diffraction
haute résolution de rayons X). Enfin, les propriétés optiques des couches (énergie de bande interdite
et propriétés d’émission de lumière) ont été sondées par spectroscopie d’absorption optique, PL à des
températures variant de 5 K à l’ambiante et PL résolue en temps.
L’objectif est de déterminer l’influence des conditions de croissance sur la rugosité de surface et
de caractériser les propriétés d’émission de lumière de nos couches, ainsi que de quantifier le degré
d’homogénéité (ou désordre d’alliage) des couches. Il est intéressant qu’une seule de ces techniques
ait été réalisée in situ : la diffraction d’électrons de haute énergie en incidence rasante (RHEED),
permettant le suivi de l’état de rugosité de la surface, d’estimer le rapport des flux III/N durant la
croissance ainsi que de suivre en temps réel l’état de contrainte de la surface (via la mesure de l’écart
entre tiges de diffraction).
Mesure de la composition par RBS
Comme rappelé plus haut, la diffraction de rayons X (ou d’électrons dans le cas de mesures par
RHEED), fût-elle haute résolution, n’est pas une méthode adéquate pour la mesure de la composition
d’un alliage. En effet, la position des pics de diffraction est liée à la distance entre atomes. Dans le
cas d’un alliage, celle-ci va dépendre de la composition mais également de la contrainte. De plus,
les relations entre composition et contrainte avec le paramètre de maille font intervenir plusieurs
hypothèses (loi de Vegard pour la composition, contrainte biaxiale, relaxation purement élastique,
valeurs des coefficients élastiques etc.). Celles-ci sont également sources d’incertitudes quant à la
composition réelle de l’alliage.
Pour connaître la composition de l’alliage, il faut donc utiliser une méthode sensible chimique-
ment permettant d’extraire le ratio entre constituants (Ga et Al dans le cas d’un alliage d’AlGaN).
Une de ces méthodes couramment utilisée à cette fin est la Spectrométrie de Rétrodiffusion Ruther-
ford (RBS), cf. annexe B.
Comparaison RBS/HRXRD pour l’AlGaN La spectrométrie RBS donne une valeur absolue de la
composition. Nos couches, d’épaisseur relativement faible, sont partiellement contraintes sur l’AlN.
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Leur paramètre de maille selon a (resp. c) est donc plus petit (resp. grand) que sa valeur relaxée. En
HRXRD, une estimation de la composition par des mesures sensibles à c (raies symétriques, 0004
par exemple) va donc sur-estimer la composition en Al alors que des mesures uniquement sur a (en
configuration «skew-geometry» sur des raies du type 101¯l) va conduire à la sous-estimer. Lors de la
simulation des spectres RBS, une hypothèse concernant la teneur en N de l’alliage a été réalisée. Pour
toutes les simulations, l’alliage est considéré comme étant à la stœchiométrie, donc avec une teneur
atomique en N de 50 %. Pour certaines couches d’AlGaN, il est nécessaire, pour ajuster les spectres
RBS, de considérer la présence de plusieurs couches d’AlGaN à différentes teneurs en Al. Cela permet
d’expliquer la présence de pics larges ou multiples dans les spectres HRXRD en configuration θ−2θ .
En effet, la relaxation progressive de la couche est insuffisante pour expliquer les profils de pic HR-
XRD observés.[RCGGP+08]
Propriétés optiques
Photoluminescence Afin d’étudier la photoluminescence (PL) des couches d’AlGaN, on excite le
matériau avec un laser émettant à une énergie supérieure à l’énergie de bande interdite. Des porteurs
de charges (électrons et trous) sont ainsi créés et ces derniers vont se thermaliser dans le matériau
jusqu’à ce qu’il y ait recombinaison radiative. Deux montages de PL ont été utilisés au cours de
cette thèse : l’un avec un laser continu (laser Argon à fréquence doublée) à λ = 244 nm (5,1 eV)
et l’autre avec une excitation pulsée (laser excimère ArF) à λ = 193 nm (6,4 eV) (collaboration
ONERA, Palaiseau). Le second montage (en réalité un montage de µPL avec focalisation par objectif
Cassegrain, cf. thèse de P. Jaffrennou [Jaf08]), a été utilisé afin de pouvoir mesurer des couches
d’AlGaN comportant une forte teneur en Al (typiquement au-delà de 70 %) voire même d’AlN,
en s’assurant ainsi d’une excitation sup-bandgap. Afin d’accroître l’intensité de lumière collectée par
la caméra CCD, on intègre sur plusieurs secondes la luminescence du matériau. Généralement une
moyenne est également effectuée sur plusieurs intégrations afin de s’affranchir des signaux parasites.
Indexation des pics de photoluminescence pour l’AlGaN Dans l’AlGaN, comme pour le GaN,
de nombreuses transitions optiques sont possibles après excitation. La transition de plus haute éner-
gie correpond à l’énergie de bande interdite du semi-conducteur. Dans le cas des nitrures, on n’ob-
serve pas de recombinaison directe bande à bande, mais des transitions excitoniques. Dans le cas de
l’AlGaN, surtout à forte teneur en Al, les excitons vont de plus être piégés sur des fluctuations de
potentiel. La recombinaison va donc entraîner l’émission d’un photon à plus basse énergie que dans
le cas d’un exciton libre. Les excitons peuvent se piéger sur des niveaux donneurs D ou accepteurs A
et il peut également y avoir des recombinaisons donneur-accepteur (DAP). Enfin, à basse énergie, on
peut éventuellement oberver des transitions vers des niveaux profonds d’impuretés dans le gap, dite
«bande jaune» (YB), figure 2.5. 7
Contrairement au cas du GaN, abondamment documenté, il existe peu de rapports sur les transi-
tions optiques intrinsèques (excitons libres) ou extrinsèques (reliées aux défauts) pour l’AlGaN.[Mon01]
[MPP+02] [RM05] Le tableau 2.4 présente les différentes transitions observées pour l’AlGaN à dif-
férentes compositions.
Généralement, les propriétés de luminescence de couches d’AlGaN à forte teneur en Al sont son-
dées par cathodo-luminescence (CL). Cette méthode permet en particulier d’avoir une excitation par
faisceau d’électrons au-dessus du gap du matériau, y compris pour des matériaux émettant dans l’UV-
C. Une caractéristique de cette méthode est sa résolution spatiale : les électrons vont être accélérés
et leur profondeur de pénétration va varier avec la tension d’accélération. Il y a donc une poire de
diffusion dans la couche, qui peut agrandir considérablement la taille de sonde (surtout lorsque l’on
7. L’appelation «bande jaune» provient de la bande de défaut du GaN à 2,2 eV. Bien que la position de cette bande se
décale vers le bleu lorsque la composition en Al augmente, le terme «jaune» est généralement utilisé pour toute transition
impliquant des défauts profonds dans les matériaux III-N.
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FIGURE 2.5 – Schéma illustrant les différents chemins de recombinaison possibles après excitation :
excitons libre FX depuis des niveaux excitoniques, recombinaison d’excitons liés à un donneur ou un
accepteur (D0X ou A0X), recombinaison donneur-accepteur DAP et bande de défauts profonds (YB).
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AlxGa1−xN bande «violette» «bande jaune» bande «bleue» Réf.
GaN 2,15 2,86
[NNLJ06], [NNLJ05]
Al0,56Ga0,44N 2,56 2,92 3,92
Al0,66Ga0,32N 2,84 3,31 4,10
Al0,75Ga0,25N 3,0 3,4 4,33
AlN 3,40 3,90 4,71
TABLE 2.5 – Énergie de luminescence (en eV) de différentes bandes de défauts pour des couches
d’AlxGa1−xN. (Tous les pics ne sont pas forcément observés simultanément pour une même compo-
sition).
considère le faible diamètre initial, de type faisceau MEB). Bien qu’il soit possible de simuler cette
«poire» 8, l’origine spatiale exacte du signal de luminescence peut être malaisée à déterminer. En re-
vanche, cela permet d’envisager des études en fonction de la profondeur (soit en jouant sur la tension
d’accélération, soit en travaillant sur la tranche de l’échantillon). En photo-luminescence (PL), on
utlise en revanche des photons de plus grande énergie que la transition optique à observer 9. Les pho-
tons se désexcitent d’abord non-radiativement jusqu’à recombinaison radiative, caractéristique d’une
transition optique dans le gap. Afin d’avoir des photons incidents de suffisamment haute énergie, des
lasers à 244 nm et 193 nm ont été utilisés au cours de cette thèse. Ils ont permis de mesurer des
couches d’AlGaN avec des compositions de 35 à 50 % pour le premier et des couches comportant
de 70 à 100 % d’Al pour le second. Il est à noter que les différents lasers utilisés présentent des
gammes de puissance différentes. Les spectres ne seront donc pas directement comparables, une forte
puissance d’excitation permettant par exemple de saturer certains niveaux et donc d’en peupler de
nouveaux, demeurés inoccupés à plus faible puissance.
Niveaux d’impureté dans l’AlGaN La luminescence des matériaux (Al,Ga)N peut montrer
des pics de luminescence additionnels pour des niveaux situés profondément dans le gap. Ils sont
entre autres liés à la formation de lacunes d’élement III -notées (VIII)- durant la croissance. Dans le
cas, intensivement étudié, du GaN, on observe en particulier une bande «jaune» de défauts à 2,1 eV
ainsi qu’une bande «bleue» à 2,9 eV. Celles-ci sont attribuées à des transitions donneur proche de la
bande de conduction-accepteur profond, le niveau accepteur étant lié à des complexes (VGa)1− pour la
bande bleue et (VGa)2− pour la bande jaune. Ces complexes lient une lacune de Ga avec une impureté
substitutionnelle de l’azote (en particulier d’oxygène ON). La bande violette dans l’AlN (à 3,4 eV)
a sans doute comme origine des lacunes d’Al (VAl)3−. Pour les alliages ternaires d’AlGaN, il est
possible d’observer des bandes de défauts relevant des bandes jaune, bleue et violette. Il est intéressant
de noter que la présence de ces différentes bandes est liée à la densité de défauts intrinsèques. Plus
cette dernière diminue, plus on observe une bande de défaut de haute énergie.[NNLJ06] Le tableau
2.5 donne l’énergie des différentes bandes de défauts pour des alliages d’AlGaN à forte teneur en Al,
ainsi que pour le GaN et l’AlN.
Substrats utilisés
Toutes les croissances ont été faites sur pseudo-substrats AlN sur saphir, fournis par la société
DOWA. Ces substrats sont plan c - i.e. (0001)- et l’épaisseur d’AlN déposée par MOCVD est d’en-
viron 1 µm, pour une épaisseur totale d’un demi-millimètre. Ces pseudo-substrats sont de polarité
8. On utilise des simulations Monte Carlo permettant de décrire la marche aléatoire des électrons au sein du matériau.
9. dans le cas d’une excitation non-résonnante
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Al (+~c) 10. Leur surface est atomiquement lisse, présentant des marches atomiques et la largeur à mi-
hauteur en XRD (mesurée sur des scan ω sur la raie 0002) est typiquement inférieure à 150 arcsec. Vu
la (relative) faible épaisseur de la couche d’AlN, cette dernière n’est pas complètement relaxée et n’a
donc pas les paramètres de maille de l’AlN massif («bulk»). Ainsi, l’AlN est en légère compression
sur le saphir (∆a/a = −0,2 %).[PNT+07] Après nettoyage des pseudo-substrats (procédure décrite
en 2.2.1), une reprise de croissance (épaisseur 30-40 nm) par PA-MBE à 750 ˚C était ensuite systé-
matiquement réalisée. Cette dernière était le plus souvent réalisée par alternance des flux d’Al et d’N,
ou par dépôt en condition riche-Al. Cette couche d’AlN présentait systématiquement une morpho-
logie de surface 2D, avec un diagramme RHEED présentant des tiges caractéristiques d’une surface
lisse.[KAG+03]
2.3.2 Influence du rapport de flux métal/azote
Croissance à «haute» température
Il est bien connu que le rapport entre flux de métaux (Al, Ga ou In) et flux d’azote a une grande
influence sur les propriétés tant optiques que structurales de couches de matériaux nitrures. En par-
ticulier, il est responsable de la morphologie de la surface (couches 2D lisses ou rugueuses, création
de nanostructures de type boîtes ou fils quantiques) ainsi que de la formation ou non de défauts (qui
auront une influence sur les propriétés de luminescence). Dans le cas de la croissance d’un alliage
ternaire (AlGaN ou InGaN) le rapport de flux aura aussi un effet sur l’homogénéité de l’alliage ainsi
que sur l’incorporation des différentes espèces durant la croissance. Enfin, le choix du rapport de flux
aura un rôle quant à la thermodynamique (énergies de surface) et la cinétique du système (longueurs
de diffusion en surface avant incorporation).
Le rôle du rapport de flux sur les propriétés d’une couche épaisse d’AlGaN a d’abord été étudié de
façon prospective sur une série d’échantillons N099X. La température de croissance choisie (750 ˚C)
est délibérément proche de celle utilisée pour l’AlN, afin de favoriser la diffusion en surface quelque
soit le rapport III/N.
L’étude a été réalisée sur des couches d’AlGaN comportant 50 % d’Al en nominal, la structure est
donnée figure 2.6. Les couches font environ 225 nm d’épaisseur et ont été réalisées à flux d’Al fixe.
Le passage de part et d’autre de la stœchiométrie (rapport des flux métal/N égal à 1) a donc été fait en
faisant varier le flux de Ga. Les différentes températures de cellule de Ga pour la série N099X sont
données table 2.6. Durant ces croissances, la stœchiométrie était d’environ 0,4 monocouche atomique
par seconde (MC/s). Le flux d’Al utilisé étant de 0,2 MC/s ; la composition nominale de l’alliage
d’AlGaN est donc de 50 %. Le flux de Ga pour l’échantillonN0992 est à 0,3-0,35 MC/s. On constate
donc que le flux total de métaux est supérieur au flux d’azote, malgré le diagramme RHEED 3D
typique d’une surface riche-N. Cela s’explique aisément en considérant le fait que la croissance se
déroulant à haute température, le flux de Ga nominal (mesuré à plus basse température par oscillations
RHEED) n’est pas le flux de Ga en surface. En effet, une grande part de ce dernier désorbe rapidement.
D’autre part, il a été constaté expérimentalement sur ces échantillons que, même pour de forts flux
de Ga (échantillons N0997, N0998) la surface ne demeure pas saturée en Ga durant toute la croissance.
Il est à noter que cela se fait sur un temps long, ainsi il a fallu 43 minutes sur 50 au total, pour que
la surface de l’échantillon avec le plus fort flux de GaN0998 se rugosifie. Dans ce cas, la rugosité de
surface n’est alors pas liée au rapport de flux IIIN . Une hypothèse concernant l’apparition d’une telle
rugosité, en condition riche-métal, sera donnée en 2.5.
Étude par diffraction haute résolution de rayons X L’acquisition des spectres de diffraction,
pour cette série d’échantillons, a été réalisée à l’ITN (Portugal) par S. Magalhães, sous la direction
10. Lors de croissances MOVPE d’AlN sur substrat saphir, il est possible d’imposer la polarité Al en exposant d’abord
le substrat uniquement au précurseur de l’Al.
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TABLE 2.6 – Température de cellule de Ga, flux de Ga et ratio φIIIφN (non corrigés de la température de





FIGURE 2.6 – Structure des couches étudiées pour la série N099X.
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du Dr. K. Lorenz. Les mesures ont été effectuées tant sur des raies symétriques - taches de diffraction
000`, avec ` pair- qu’asymétriques, c’est-à-dire comportant une composante hors du plan. Contrai-
rement à l’exploitation des spectres de PL, évoquée en 2.2.3, l’ajustement des pics de diffraction
est généralement meilleur lorsque réalisé avec des fonctions Pseudo-Voigt (P-V).[SSC97] Ces der-
nières correspondent à la somme d’une fonction gaussienne et d’une fonction lorentzienne. 11 Parmi
les paramètres d’intérêt, outre la position du pic de diffraction, on extrait la largeur à mi-hauteur des
pics et il est également intéressant de considérer la décomposition f entre fonctions lorentzienne et
gaussienne. 12
Des scans sur les raies symétriques 0002, 0004, et 0006 ont été réalisés sur toutes les couches.
Il est immédiatement évident que la morphologie des pics de diffraction n’est pas uniforme d’un
échantillon à l’autre. Les mesures sur la raie 0002 en configuration 2θ −ω sont présentées figure 2.7.
Les spectres présentent deux pics de forte intensité : le plus intense (2θ = 36˚) est assigné à l’AlN
(substrat + couche tampon PA-MBE) 13, le second (2θ ' 35,5˚) est assigné à la couche d’AlGaN.
La position du pic est soit caractéristique d’une couche d’AlGaN à 65 % relaxée, soit caractéristique
d’une couche de plus faible teneur en Al contrainte sur l’AlN. Il n’est pas possible de conclure à
partir de scans sur les raies symétriques, puisqu’ils ne permettent pas de déconvoluer contrainte et
composition. Toutefois, nous verrons par la suite que les couches d’AlGaN à fortes teneurs en Al sont
contraintes sur AlN.
Concernant l’allure des pics relatifs à l’AlGaN, on observe en particulier :
– une asymétrie du pic d’AlGaN vers l’AlN, [1]
– des pics ayant deux composantes, voire davantage. [2]
On peut donc supposer que certaines couches montrent une relaxation progressive des contraintes
et/ou un gradient de composition [1] ainsi que l’existence probable de différentes compositions en Al
(phases) au sein d’une même couche [2]. Il ne semble pas y avoir de corrélation entre ces allures de
pics de diffraction et les conditions de croissance (rapport III/N). En effet, pics fins, pics asymétriques
et doubles pics sont observés aussi bien en conditions de croissance riche-azote que riche-Ga. Le
«splitting» du pic AlGaN, particulièrement visible pour l’échantillonN0994 crû avec un rapport des
flux à la stœchiométrie (4ieme spectre en partant du bas figure 2.7) peut-être attribué à de la séparation
de phase au sein de la couche.[GLB+05] Cette interprétation est délicate à confirmer uniquement
sur la base des spectres XRD. Toutefois, Gao et al. ont montré par une étude couplée CL/XRD que la
séparation des pics de diffraction, dans des couches à 25 et 50 % en Al, n’était pas due à la contrainte :
c’est un effet de composition. Plusieurs hypothèses peuvent être réalisées concernant l’élargissement
des pics de diffraction :
– soit les conditions de croissance provoquent la formation d’une couche riche-Al durant le dépôt
d’AlGaN. On peut situer celle-ci à l’interface AlN/AlGaN, là où la contrainte (en compression)
est la plus importante au cours du dépôt. La formation d’une couche AlGaN à forte teneur en
Al serait alors la conséquence d’une cinétique particulière liée à la contrainte au début de la
croissance. On peut supposer que l’Al est complètement incorporé dès le début de la croissance
mais que le taux d’incorporation du Ga augmente avec la relaxation progressive des contraintes
de la couche (la forte liaison Al-N serait favorisée au détriment de la liaison Ga-N). Le Ga non-
incorporé est susceptible de former un film sur le front de croissance et donc de stabiliser celui-
ci.[MJY+10] Cela pourrait expliquer pourquoi la rugosité de surface apparaît après plusieurs
centaines de nanomètres lors des croissances initialement en condition riche-métal,
– soit il peut y avoir (éventuellement en supplément d’une sur-structure) de la séparation de phase
dans la couche avec formation de zones riches-Al et de zones très riches-Ga. [WNS+08]
11. Une approche plus exacte serait d’utiliser des fonctions de Voigt, correspondant au produit de convolution de
fonctions gaussienne et lorenzienne.
12. P-V(x) = f.Lorentzienne(x) + (1-f).Gausienne(x)
13. Le pic d’AlN est plus large que le pic mesuré pour un pseudo-substrat AlN/Al2O3 seul. C’est signe que la recrois-
sance par PA-MBE d’AlN sur AlN introduit des défauts (impuretés, fautes d’empilement . . . ) ainsi que différents états de
contrainte entre AlNsubstrat et AlNPA−MBE , menant à l’élargissement du pic de diffraction.
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Espace réel Espace réciproquea
Faible épaisseur L de la couche ∆qz = 1L
Fluctuations verticales de contrainte et/ou de composition ∆qz varie avec qz
micro-contraintes ε b ∆qz = 2qzε
a qz = 1d =
2sinθ
λ , d : distance inter-planaire
b ε = ∆qzqz
TABLE 2.7 – Élargissement vertical ∆qz dans l’espace réciproque
En DRX, l’allure des pics de diffraction est mieux définie lorsque l’on mesure des taches de plus
grand ` (0002, 0004 et 0006) mais cela se fait au détriment de l’intensité du signal. Toutefois, la
comparaison des largeurs de pic d’indices croissants (` = 2, 4, 6) permet de séparer effets de taille et
fluctuations verticales de contrainte et/ou de composition (cf. table 2.7). Pour une couche comportant
uniquement un effet de taille, la taille des taches de Bragg sera constante quelque soit l’indice alors
qu’elle s’élargira pour des effets liés à la contrainte et la composition.
La figure 2.8 présente les pics de diffraction pour les réflections 0002, 0004 et 0006 en fonction
de qz, unité du réseau réciproque pour l’échantillonN0995 crû en conditions légèrement riche-azote.
(Ce rapport de flux a été choisi car le spectre XRD présente un pic de forme symétrique semblant ne
présenter qu’une composante.) À première vue, le pic d’AlGaN semble s’élargir lorsque ` augmente.
Pour s’en convaincre, on trace l’élargissement βcos(θ)/λ en fonction de qz/2, figure 2.9. β est la
largeur intégrée du pic («integral breadth»). Par simplicité, elle a été estimée par ajustement lorentzien
(dans ce cas, β = 0,62 FWHM).[MV09] (Cet ajustement par une seule lorentzienne n’est pas adapté
pour l’ajustement des pics de Bragg de nos couches. Toutefois, dans le cas de l’échantillonN0995, les
problèmes d’ajustement proviennent principalement du pied des pics, les largeurs à mi-hauteur sont
donc correctement estimées par cette méthode.) Les points étant non alignés, un élargissement dû
à la contrainte et/ou la composition est présent. De plus, on peut déduire de l’ordonnée à l’origine
que les domaines de diffraction verticaux, s’ils existent, sont de grandes tailles (a priori de l’ordre de
grandeur de l’épaisseur de la couche) et que cet effet est marginal quant à l’élargissement des pics de
diffraction. Cette approche, dite graphes de Williamson-Hall, est présentée en annexe A.
Recherche d’un ordre à longue distance Il peut également y avoir formation d’une sur-structure
dans la couche AlGaN provoquant l’apparition d’une périodicité de type super-réseau (ordre à longue
distance). Ce dernier aurait une influence sur les propriétés optiques des couches. On s’attend à trouver
de telles modulations dans nos couches, puique l’apparition d’un ordre a été observée dans d’autres
matériaux III-V ainsi que dans des ternaires III-N pour des croissances MOCVD et MBE. Dans le cas
de ternaires de type AlxGa1−xB (avec B correspondant à l’As ou au N) un ordre à longue distance a été
rapporté dès 1985 pour l’AlGaAs [KKWW85] et en 1997 pour l’AlGaN [KLM97]. Il est intéressant
de souligner qu’il y a un consensus pour lier l’apparition de ce type d’ordre ainsi que leur nature au
choix des conditions de croissance. En particulier, l’état ordonné semble fortement lié à la diffusion
de surface des adatomes de Ga et d’Al sur le front de croissance.
De nombreuses périodes d’ordre ont été observées pour l’AlGaN. Une étude bibliographique est
présentée dans le tableau 2.8. Il présente l’ordre observé pour différentes compositions en Al, mé-
thodes de croissance et conditions de croissance associées (rapport III/N et température, uniquement
pour la MBE). Il ne semble pas y avoir de constance dans l’apparition d’un ordre donné par rapport
aux conditions de croissance. Par exemple, l’ordre 1 : 1 (périodicité c) dont l’apparition semble liée à
de faibles longueurs de diffusion (i.e. en conditions riche-azote), n’est pas systématiquement observé.
Dans le cas d’un alliage homogène d’AlGaN, les plans métalliques contiennent un mélange aléa-
toire d’atomes de Ga et d’Al. En revanche, dans le cas d’un alliage ordonné, certains plans métal-
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FIGURE 2.7 – Scans 2θ −ω sur la raie 0002, de bas en haut le flux de Ga va croissant (série N099X).
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FIGURE 2.8 – Scans 2θ −ω sur les raies 0002, 0004 et 0006 pour l’échantillonN0995.
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FIGURE 2.9 – Séparation graphique entre effet de taille et effet de composition/contrainte pour l’Al-
GaN sur l’échantillonN0995. La ligne pointillée est un guide pour l’œil montrant la non-linéarité.
liques ne vont contenir qu’une seule espèce (Al ou Ga) et ainsi créer une nouvelle périodicité. 14 Par
exemple, dans le cas d’un alliage Al0,5Ga0,5N, il peut y avoir une alternance de plans contenant du
Ga et de plans contenant de l’Al (on parle alors d’ordre 1 : 1). Dans ce cas, la périodicité est doublée
et devient donc égale à c.[KLM97] Ce doublement de la périodicité dans l’espace réel provoque alors
l’apparition dans l’espace réciproque de réflexions normalement interdites pour la structure wurtzite.
En particulier, on s’attend à ce que des pics (000`) avec ` impair apparaissent. Ce type d’ordre (alter-
nance suivant la direction <0001> de plans d’Al et de Ga) est fréquemment observé dans des couches
d’AlGaN, et est suscepible de modifier les propriétés optiques (diminution de l’énergie de bande in-
terdite) de ces couches.[DZ03][ALN+05] En PA-MBE, cet ordre a été couramment observé dans des
couches à 50-70 % d’Al réalisées à hautes températures (Ts = 750-850 ˚C). Il a été constaté qu’ac-
croître la température de croissance favorisait l’apparition d’un ordre 1 : 1.[EKB+01] Des conditions
de croissance riches-N (rapport de flux III/N = 0,6) ont également été identifiées comme favorables à
ce type d’ordre.[ILM03]
Nous avons cherché la présence d’un ordre de périodicité c (ordre à longue distance 1 : 1) dans
deux couches d’AlGaN réalisées à basse température (N1075 et N1203). Les deux couches AlGaN sont
décrites tableau 2.9 et la figure 2.10 présentent les balayages 2θ −ω réalisés sur ces couches. On
remarque la présence d’un pic 0001 pour la couche N1075 et de pics 0001 et 0003 pour la couche
N1203. Leurs intensités sont très faibles (les ratios d’intensité 0001/0004 sont donnés tableau 2.9)
indiquant la quasi absence d’ordre au sein de ces couches. Pour des alliages parfaitement ordonnés,
le ratio d’intensité pics de diffraction I0001I0004 est aux alentours de 10, pour des teneurs en Al de 50-60
%.[KLM97][EKB+01] ON
Croissance à «basse» température
Dans la section précédente, les couches d’AlGaN riches en Aluminium étudiées avaient été obte-
nues par croissance PA-MBE à haute température, typiquement celle utilisée pour obtenir des couches
14. Il est également possible d’avoir des plans contenant une proportion d’espèces métalliques différente de celle de
l’alliage total. Neubauer et al. ont observé une période de 2c pour un alliage d’Al0,25Ga0,75N crû par PA-MBE à 870 ˚C.
La structure consiste en 1 MC d’Al0,8Ga0,2N et de 3 MCs d’Al0,03Ga0,97N.[NRG+98][NGA+99]
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riche-N c et 2c [WOL+06]
III/N∼= 1 c et 62,5c























c + ? [WKNM06]
Al0,09−0,27Ga0,91−0,73N MOCVD
(1170˚C)
c(1 :1) + 2c (3 :1) + 6c (10 :2) [RJL+01]
[LBARO03]
a l’appellation PA-MBE regroupe ici les plasma créés tant par source radio-fréquence que par réso-
nance cyclotron.
b deux périodes différentes peuvent coexister au sein d’une même couche et on note que certaines
périodes sont sans rapport avec la maille wurtzite.
TABLE 2.8 – Type d’ordre en fonction des conditions de croissance pour des couches d’AlGaN à
différentes compositions.






Al0,70Ga0,30N 660 0,94 650 2.10−2 N1075
Al0,50Ga0,50N 680 0,9 450 1.10−2 N1203
TABLE 2.9 – Paramètres de croissance des couches d’AlGaN N1075 et N1203 ainsi que ratio des pics
de diffraction 0001 et 0004.
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FIGURE 2.10 – Balayages 2θ−ω pour des couches d’AlGaN à teneur en Al 50-60 %. Les croissances
ont été réalisées sur substrat AlN sur Al2O3 à basse température.
77
2.3. Croissance de couches d’AlGaN à forte teneur en Al
d’AlN en PA-MBE. Toutefois, dans le cas d’un alliage présentant des disparités dans la diffusion de
surface des deux espèces, ici Al et Ga, il est possible que la croissance produise des couches moins
rugueuses et plus homogènes en abaissant la température de croissance. En effet, comme vu chapitre
1, les adatomes d’Al diffusent moins sur la surface que ceux de Ga. Dans le cas d’une croissance
MOCVD, il a été observé que la diffusion de surface, activée par la température, est un paramètre
important concernant les propriétés de couches d’AlGaN. Par exemple, Feltin et al. ont observé une
diminution de l’élargissement de l’émission de PL lorsque la température de croissance était dimi-
nuée de 110-190 ˚C (croissance MOCVD d’Al0,2Ga0,8N). Toutefois, dans leur cas la température de
croissance considérée comme «basse» est de 930 ˚C, soit dans la limite haute des températures de
croissance MBE. D’un point de vue morphologique, cette diminution de température s’accompagne
d’une augmentation de la rugosité, cette dernière demeurant limitée (RMS ≈ 1 nm). Pour ce type de
croissance, il semblerait que la cause principale d’élargissement des raies de PL soit les fluctuations
de compositions.[FSC+07] Les auteurs notent en particulier que travailler à haute température n’au-
rait finalement que peu d’influence sur la diffusion de l’Al. Pour le Ga, la forte augmentation de la
mobilité en surface conduirait en revanche à une nucléation hétérogène et favoriserait les fluctuations
(inhomogénéité) de composition à l’échelle du micromètre.
Ne pouvant, pour des raisons techniques, espérer atteindre de très hautes températures en MBE,
nous avons appliqué une approche similaire de travail à basse température lors de la croissance en
PA-MBE de couche d’AlGaN. La première étape a donc été de déterminer quel est le rapport de flux
III/N susceptible de favoriser une croissance homogène.
Nous avons exclu d’emblée les couches réalisées avec des rapports de flux très riche-Ga, car une
étude par Bhattacharyya et al. avait auparavant montré que dans ce cas l’alliage était inhomogène. En
particulier, il était observé un décalage vers le rouge de puits AlGaN dans AlN augmentant lorsque le
rapport de flux était de plus en plus riche-Ga.[BMZ+09] Ce décalage est attribué à la création d’in-
homogénité de composition, permettant de pièger les porteurs et ainsi d’accroître significativement
l’efficacité quantique interne.
Le tableau 2.10 présente les conditions de croissance pour trois échantillons réalisés avec un rap-
port de flux φGa+AlφN variant de légèrement riche-N à modérément riche-Ga. Pour ces trois échantillons,
la température de croissance Ts est gardée constante, les différences de température mesurées n’étant
pas considérées comme significatives (la puissance de chauffe était similaire dans les trois cas). Des
températures de croissance modérées (i.e. aux environs de 700 ˚C) ont été utilisées afin de limiter la
désorption du Ga durant la croissance. Enfin, le rapport de flux φAlφGa a été gardé constant avec des flux
de Ga et d’Al identiques, afin d’éliminer un éventuel effet de ce dernier sur la cinétique de croissance.
Les trois couches d’Al0,5Ga0,5N ont été analysées par Rutherford Backscattering Spectrometry en
configuration de canalisation et des valeurs de χmin ont ainsi été obtenues pour chaque rapport de
flux IIIN . Pour les couches réalisées avec des rapports de flux de 0,9 et 1 (
N1232 et N1237), le χmin
vaut 3 %, valeur particulièrement basse pour un alliage ternaire nitrure. Pour la couche réalisée en
condition riche-métal, un χmin de 8 % a été mesuré, signe que la couche présente alors davantage
de défauts interstitiels ou structuraux. Les valeurs de χmin = 3 % obtenues en condition légèrement
riche-azote et à la stœchiométrie indiquent une excellente qualité structurale des couches. En compa-
raison des couches MOCVD de binaires GaN et AlN (plan a) présentent des valeurs respectives de
χmin de 1,4 % [KG99] et 1,5 % [SSW+00][SRS+00]. D’autre part, dans le cas de couches MOCVD
d’AlGaN à teneur en Al proches de 50 %, les meilleurs valeurs de χmin sont également proches de
3 % (2,2 % pour une couche plan a d’Al0,5Ga0,5N [SSW+00][SRS+00] et 2,7 % pour une couche
plan c d’Al0,42Ga0,38N [ZZW+04]). La figure 2.11 montre les spectres RBS/C aligné selon la direc-
tion <0001> et hors orientation cristallographique (de 5˚) pour l’échantillon réalisé à la stœchiométrie
ainsi que l’ajustement réalisé grâce au code NDF.[BJW97] On note l’existence sur le spectre aligné
d’un pic de surface pour le Ga, signe d’une très bonne qualité cristallographique.
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FIGURE 2.11 – Spectres RBS/C aligné selon la direction <0001> (trait plein) et hors direction cris-
tallographique (cercles) ainsi que l’ajustement (en rouge). Les flèches indiquent les positions des
signaux du Ga et de l’Al ; l’étoile signale le pic de surface.
À ce point de l’étude, il convient de s’intéresser de façon plus approfondie à la signification des
termes riche-Ga et riche-N dans le cas d’une croissance d’AlGaN. En effet, pour des teneurs en Al
supérieures à environ 30 %, il n’y a a priori pas de configuration stable en Ga de la surface. Cela
implique en particulier que la couverture de la surface est extrêmement sensible à la température de
croissance utilisée. À haute température (i.e. Ts supérieure à 750 ˚C), on peut raisonnablement sup-
poser que le taux d’évaporation du Ga devient si fort que, même pour des rapports de flux III/N supé-
rieurs à l’unité, la surface est dans des conditions similaires à une croissance riche-N. Par exemple, les
croissances d’AlGaN par PA-MBE réalisées par Sampath et al. ont une vitesse de dépôt «limitée par
l’azote».[SGC+06] Toutefois, ayant été réalisées à une température de 880 ˚C, elles sont à considérer
comme des croissances riche-N (ou tout du moins à la stœchiométrie, sans excès de Ga sur la surface).
Sampath et al. ont réalisé par PA-MBE des couches d’AlGaN avec des teneurs en Al supérieures à 35
%. Ils ont en particulier montré que des couches réalisées en conditions riche-N (sans excès de Ga sur
la surface, avec un apport de flux III/N proche ou inférieur à 1 et/ou à haute température de croissance,
i.e. supérieure à 750 ˚C) présentent des inhomogénéités de composition. Grâce au résultats de Sam-
path et al. ainsi qu’à nos mesures sur des couches réalisées à basse température à différents rapports
de flux, il est possible d’affirmer que des croissances avec un rapport III/N légèrement supérieur à 1
permettent de réaliser des couches homogènes de bonne qualité cristallographique (et donc à faible
χmin).
2.3.3 Propriétés optiques et structurales en fonction de la température de crois-
sance
Avec des conditions de croissance à basse température en MOCVD, Feltin et al. ont mesuré en
PL des fluctuations de composition en Al de 0,2 %.[FSC+07] Il est à noter que les fluctuations de
composition sont suceptibles de se produire à différentes échelles : elles peuvent être de l’ordre de
grandeur du rayon de Bohr et/ou à échelle micrométrique. Nous avons donc étudié l’effet de la tem-
pérature de croissance sur les propriétés optiques de couches d’AlGaN à 50 % en Al, afin de sonder
le degré d’homogénéité de telles couches. La température de croissance a été variée de 540 ˚C à 760
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riche-N Stœchiométrie riche-Ga
Réf. N1232 N1237 N1229
φIII
φN 0,9 1 1,2
Ts (˚C) 692 703 680
Puissance four (%) 73,5 75 75
Températures cellules (˚C)
Ga 850 855 860
Al 1120 1125 1130
Teneur en Al par RBS (%) 49 50 54
χmin pour le Ga (%) 3 3 8
TABLE 2.10 – Conditions de croissance en fonction du rapport de flux III/N pour des couches
d’Al0,5Ga0,5N réalisées à basse température.
Réf.
couche
N1213 N1214 N1215 N1204 N1216 N1255 N1256 N1269 N1270
TS (˚C) 760 720 700 680 660 640 600 580 540
épaisseurs
(nm)
116 (64) 309 (58) 186 (57) 301 (53) 327 (59) (59) (58) (66) (60)
(teneur en
Al) (%)






373 309 316 419 327
TABLE 2.11 – Températures de croissance de la série de couches, épaisseurs et compositions mesu-
rées par RBS/C, réalisées proche de la stœchiométrie (TAl = 1130 ˚C, TGa = 860 ˚C,
φIII
φN = 1,08), à
différentes températures de substrat.
˚C, avec un rapport de flux φIIIN ≈ 1 (cf. tableau 2.11). Toutefois, pour l’échantillon réalisé à TS = 760
˚C, le rapport des flux sur la surface de l’échantillon est en réalité riche-N à cause d’une forte désorp-
tion du Ga à cette température (la morphologie de surface, très rugueuse, en est une claire indication,
ainsi que la teneur en Al de la couche supérieure de 6 % de celle de la couche réalisées à 720 ˚C).
À l’inverse, la couche réalisée à TS = 540 ˚C souffre d’un fort excès de Ga sur la surface en fin de
croissance, dû à une très faible désorption de ce dernier et donc à son accumulation progressive au
cours de la croissance.
Morphologie de surface
Le tableau 2.12 présente les images AFM réalisées sur la série d’échantillon à des températures
de croissance allant de 580 à 760 ˚C.
La couche à très basse température (540 ˚C) présente une très forte densité de gouttes sur la
surface rendant difficile l’acquisition d’image AFM. Il est probable que ces gouttes soient constituées
de Ga (ou d’un alliage très riche en Ga) et dues au très faible taux de désorption à cette température.
Pour les températures de croissance entre 600 ˚C et 680 ˚C, la surface montre la présence d’îlots
spiralés («hillocks») dont la nucléation se fait autours de dislocations vis. Une morphologie de surface
similaire a été également observée lors de la croissance de couches d’InGaN et de GaN. Il est admis
que leur formation est liée à une diffusion favorisée des atomes de Ga en condition riche-Ga. Dans
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TABLE 2.12 – Images 5 x 5 µm2 AFM en mode tapping (échelle en amplitude) pour la série d’échan-
tillons décrite tableau 2.11. L’image en bas à droite est une image 3 x 3 µm2 de la couche à 660 ˚C ;
les flèches indiquent quelques dislocations vis émergentes.
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FIGURE 2.12 – Rugosité RMS en fonction de la température pour les couches d’AlGaN décrites
tableau 2.11. La ligne en pointillés rouge est un guide pour l’œil (ajustement quadratique).
le cas de couches d’AlGaN, la présence de telles structures peut être liée à une accumulation du Ga
en surface lors de croissances légèrement riche-Ga à basse température. La plus forte mobilité du Ga
comparée à celle de l’Al serait alors susceptible de favoriser la nucléation du Ga le long de marches,
conduisant finalement à la nucléation des îlots.[LZX+08] La rugosité RMS a ensuite été extraite de
ces images (5 x 5 µm2) (figure 2.12), à l’aide du logiciel gratuit WSxM.[HFGR+07]. La rugosité
moyenne décroît fortement avec la température de croissance. Elle atteint un minima aux alentours
de 2-3 nm pour des températures de croissance basses, comprises entre 600 ˚C et 640 ˚C. À haute
température (760 ˚C), la rugosité RMS est importante , sans doute à cause d’une forte désorption du
Ga conduisant à des conditions de croissance riche-N. Lorsque la température de croissance est très
basse (< 600 ˚C), la rugosité RMS augmente (RMS de 62,5 nm à TS = 580 ˚C) ; ce phénomène étant
a priori lié à de trop faibles longueurs de diffusion des atomes métalliques.
Étude par RBS/C
La qualité cristallographique (mesures de χmin par RBS/C) en fonction de la température de crois-
sance est donnée figure 2.13. On observe une diminution du χmin lorsque la température de croissance
diminue de 760 ˚C à 660-680 ˚C. Pour des températures plus basses, le χmin augmente à nouveau. Pour
des températures au-delà de 760 ˚C, ou en-dessous de 620 ˚C, le χmin atteint des valeurs élevées, su-
périeures à 20 %. De telles valeurs indiquent une nette dégradation de la structure cristallographique.
Lorsque la température de croissance est très faible, 540 ˚C, le χmin atteint 75 % (non montré sur
la figure 2.13), signe d’une très mauvaise qualité cristallographique attribuable à la faible diffusivité
des adatomes d’Al et de Ga à cette température. Pour des températures de croissance aux alentours de
660-680 ˚C, le χmin est de 5 %. Une telle valeur est remarquable pour des couches d’AlGaN contenant
une forte proportion d’Al (aux alentours de 50-60 %).
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FIGURE 2.13 – χmin en fonction de la température de croissance (à gauche) et teneur en Al mesurée
par RBS/C (à droite).
Propriétés optiques
Enfin, des mesures d’absorption optique à l’ambiante 15 et de PL ont été réalisées sur cette série
de couches d’Al0,5Ga0,5N.
Absorption optique Les spectres d’absorption optique montrent un bord d’absorption à 4,6-4,75
eV (260-270 nm). Cela correspond à une teneur en Al aux alentours de 50-60 %, en concordance avec
les mesures de composition par RBS/C. La démarche pour déterminer le bord d’absorption (illustrée
par le cas de l’échantillon N1204) est présentée ci-dessous :
Dans notre cas, la structure est composée de trois couches (AlGaN, AlN et Al2O3), il y a donc
quatre interfaces et trois coefficients d’absorption. Afin de simplifier le calcul, on peut considérer un
modèle à une seule couche d’AlGaN (l’AlN et le saphir absorbant peu aux longueurs d’onde utilisées).
La transmission T s’exprime en fonction du coefficient d’absorption α , de l’épaisseur de la couche d,
de la réflectance R de l’interface AlGaN/air par l’équation 2.2.[SJ74]
− logT = αd loge−2log(1−R)+ log(1−R2 exp(−2αd)) (2.2)
Le second terme est constant (fond continu en-dessous du gap de l’AlGaN) et le troisième terme
peut également être négligé pour des valeurs de αd > 1. 16
Finalement, l’équation 2.2 devient l’équation «classique» de l’absorption (loi de Beer-Lambert),
corrigée pour la réflectance en surface.
− logT = αd loge−2log(1−R) (2.3)
15. La couche est éclairée par une lampe xénon haute pression, filtrée en longueur d’onde de 230 à 280 nm avec un pas
de 1 nm par un double monochromateur. La lumière transmise à travers la couche (Al2O3, AlN et dépôt PA-MBE d’Al-
GaN) est détectée par un photo-multiplicateur permettant ainsi de compter les photons transmis. Le spectre en transmission
est ensuite normalisé par le spectre obtenu sans échantillon sur le trajet optique. Cela équivaut à calculer la transmission
T = I(λ )/I0 entre intensité de lumière transmise I(λ ) et intensité I0 de lumière avant transmission. L’absorption est donnée
par A = 1-T.
16. Il contribue seulement lorsque α = 0, avec R = 1−n(x)1+n(x) ≈ 0,14 , avec n(0,5)≈ 0,2-0,3 pour toute la plage de longueurs
d’onde en-dessous du gap pour une alliage d’AlGaN à 50 %.
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FIGURE 2.14 – PL à 7 K, transmission optique à 300 K et coefficient d’aborption pour la couche
N1204.
αd =− lnT +2ln(1−R) (2.4)
En pratique, l’absorption α est directement liée à la création de paires électron-trou lors d’expé-
rience de photoluminescence à l’énergie hν selon l’équation de Tauc (équation 2.5). Lorsque α est
petit (i.e. pour des énergies inférieures au gap), le matériau est transparent et il n’y a pas création de
paires électron-trou.
√
αhν = B(hν+En−Eg) (2.5)
Lorsque l’énergie d’excitation est supérieure au gap, l’absorption est forte, avec éventuellement la
possiblité d’émission «sous le gap» via la création d’excitons d’énergie de liaison En. B est inverse-
ment proportionnel à l’extension des états étendus («tail states») aux bords de bande.
L’équation de Schockley relie également distribution spectrale S de la PL et taux d’absorption
(équation 2.6). Pour le bord de bande d’Urbach (extension des états d’énergie entre bande de valence
et bande de conduction, dans le gap du matériau), l’absorption varie exponentiellement avec l’énergie.




La figure 2.14 réunit les données acquises pour la couche N1204 (d’épaisseur d = 419 nm, détermi-
née par RBS/C) pour la transmission, la PL à 7 K ainsi que le coefficient d’absorption calculé dans
un modèle simple couche en tenant compte de la réfraction. On note que la courbe de transmission
(ainsi que le coefficient d’absorption calculé à partir de cette dernière) présente un épaulement à la
longueur d’onde du pic de PL. Cet épaulement est caractéristique d’une émission excitonique. Afin
de déterminer le gap du matériau, il est admis que la valeur d’absorption correspondant au gap 17 est
de α = 104,8, soit environ 272-275 nm (à 300 K) pour la couche N1204.
Il est également intéressant de déterminer l’énergie d’Urbach du coefficient d’absorption pour
des énergies proches du bord de bande (figure 2.15). L’ajustement est réalisé grâce à une fonction
de la forme α(hν) ∝ exp hνEUrb . Pour la couche
N1204, l’ajustement donne EUrb = 87,6 meV. Cette
17. Pour le GaN, la valeur α = 104,8 cm−1 correspond à l’énergie comprise entre celles des excitons libres A et B,
quelque soit la température. Pour l’AlGaN, il est supposé que cette même valeur de l’absorption correspond également au
gap du matériau sur toute la plage de composition.
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FIGURE 2.15 – Coefficient d’absorption avec ajustement pour les énergies proches du bord d’absorp-
tion (couche N1204).
dernière grandeur est directement liée au désordre structural (défauts ponctuels, désordre d’alliage,
gradients de contrainte) ainsi qu’aux transitions excitoniques dans la couche d’AlGaN. Ainsi, l’éner-
gie d’Urbach varie comme la qualité cristallographique et le degré d’ordre de l’alliage. De faibles
énergies correspondent donc à des alliages présentant un faible degré de désordre structural, proche
d’un binaire GaN ou AlN. Pour comparaison, une couche de GaN par PA-MBE présente une énergie
d’Urbach de 30 meV et de 12,5 meV pour une croissance MOCVD.[BAB+97][BOHCC+99] Pour
des croissances haute température (800 ˚C) d’alliages d’AlGaN (à teneur en Al comprise entre 50 et
80 %) désordonnés, les énergies d’Urbach s’échelonnent entre 120 et 230 meV.[BAB+97]
Finalement, l’énergie de bande interdite mesurée à 300 K est corrigée de la température grâce une
relation de type Bose-Einstein. La littérature donne une correction de + 64 meV sur toute la gamme
de composition en Al pour obtenir l’énergie de bande interdite à 5 K.[BAB+97] Cela abaisse le gap
d’environ 5 nm, soit un gap à 267-270 nm pour la couche N1204.
La figure 2.16 regroupe l’ensemble des données receuillies en transmission optique ainsi que les
coefficients d’absorption calculés à partir de ces dernières pour la série de couches 2.11. Les énergies
d’Urbach correspondantes sont données figure 2.17.
On note une diminution avec la température de croissance de l’énergie d’Urbach entre 760 ˚C
et 700 ˚C, puis celle-ci réaugmente pour des températures plus basses. Cette diminution est signe
d’une meilleur homogénéité de l’alliage (ainsi qu’une meilleure qualité cristallographique). On peut
constater que ces résultats sont cohérents avec les mesures de χmin réalisées par RBS/C. Dans les
deux cas, on note qu’il existe un optimum pour de faibles températures de croissance : aux alentours
de 660-680 ˚C en RBS/C et 680-700 ˚C en transmission optique.
Photoluminescence L’ensemble des couches réalisées avec un ratio IIIN ≈ 1,08 optimisé et à diffé-
rentes température de croissance a été mesuré en PL à 7 K, avec une excitation à λ = 244 nm (figure
2.18.
Les spectres d’absorption permettent d’assigner les pics de PL situés aux alentours de 280 nm (4,4
eV) à des émission proches du bord de bande.
Les deux couches réalisées aux plus hautes températures (720 et 760 ˚C) présentent un épaulement
à 4,1 eV, ainsi qu’une bande additionelle à 3,7 eV (pour la couche à 760 ˚C). Ces épaulements sont a
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FIGURE 2.16 – Transmissions optiques (trait continu, échelle de gauche) et coefficients d’absorption
(trait pointillé, échelle de droite) correspondant pour la série de couches 2.11, mesurés à 300 K.
86
2. Croissance de couches d’AlGaN bidimensionnelles















                	           
FIGURE 2.17 – Énergies d’Urbach obtenues à partir de l’ajustement du coefficient d’absorption pour
la série de couches 2.11. La ligne pointillée est un guide pour l’œil.
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FIGURE 2.18 – PL à T = 7 K des couches réalisées à des températures de croissance s’échelonnant de
760 à 540 ˚C.
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FIGURE 2.19 – PL à 7 K (échelle log.) pour différentes températures de croissance.
priori dus à des émissions en bord de bande d’autre phases AlGaN présentant une plus faible teneur
en Al. La bande additionnelle est quant à elle attibuée à une bande de défaut de type DAP (cf. partie
2.3.1). Toutes les couches présentent également une bande de défaut de faible intensité à 2,8-2,9 eV
de type bande jaune (figure 2.19). Cette bande jaune est généralement attribuée à une transition entre
niveau donneur («shallow donor») et lacune d’élément III (défaut ponctuel de type défaut profond).
[NZHF03][WN04]
Les spectres de PL à 7 K et 300 K pour différentes températures de croissance sont présentés figure
2.20. Pour une même température de croissance, l’échelle en intensité est identique mais varie d’un
échantillon à l’autre. Pour toutes les couches, on constate la présence de bandes de défauts intenses à
basse énergie de type bande jaune et bande violette, dont l’intensité varie peu avec la température de
mesure. Concernant la bande bleue, cette dernière est intense pour les échantillons réalisés aux plus
«hautes» températures (660, 700 et 720 ˚C). Il est intéressant de noter qu’à TS = 600 ˚C, la bande
bleue est quasi absente que ce soit à 7 K ou 300 K.
On note enfin que les bandes d’émission pour les couches réalisées à moins que 700 ˚C présentent
une forme de pic asymétrique vers les basses énergies. Cette asymétrie est liées à des états excito-
niques localisés.
La largeur à mi-hauteur des pics de PL a ensuite été extraite par ajustement gaussien (figure
2.21). Cette mesure est délicate à cause du caractère multi-gaussien des pics de luminescence. On
observe néanmoins que la largeur à mi-hauteur des pics en bord de bande diminue avec la température
de croissance. Cette décroissance se poursuit jusqu’à environ 600 ˚C, avant de réaugmenter par la
suite. Pour une croissance à TS = 600 ˚C, la largeur à mi-hauteur du pic est de seulement 74,9 meV.
Un telle largeur est caractéristique d’un alliage homogène, présentant un élargissement des pics de
luminescence principalement dû au désordre intrinsèque de l’alliage (cf. annexe E).
Mesures d’efficacités radiatives La figure 2.22 présente les intensités intégrées à 40 K et 300
K des pics de PL proche du bord de bande, à puissance d’excitation et temps d’acquisition constants.
À 40 K comme à 300 K, les intensités diminuent lorsque la température de croissance diminue de
720 ˚C (N1214) à 600 ˚C (N1256).Toutefois, le ratio I300KI40K décroit entre 720 ˚C et 640 ˚C (
N1255) avant de
réaugmenter à plus faible température de croissance. On peut supposer que les plus fortes intensités
radiatives sont dues à la création de centres de localisation et que les alliages les plus homogènes
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FIGURE 2.20 – PL à 7 K et 300 K (échelle log.) pour différentes températures de croissance. Sont
également indiquées les positions approximatives des bandes bleues (BB), jaunes (BJ) et violettes
(BV).
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FIGURE 2.21 – FWHM des pics de PL présentés figure 2.18, obtenues par ajustement gaussien. La
courbe pointillée est un guide pour l’œil.
sont réalisés lorqu’elles atteignent leur minimum (i.e aux alentours de TS = 640 ˚C). D’autre part, la
diminution de l’intensité de PL lorsque TS décroît est sans doute liée à une augmentation de la densité
de défauts agissant comme centres de recombinaison non-radiatifs.
La figure 2.23 présente les mesures d’efficacité quantique interne (assimilées au ratio I300KI7K ) réa-
lisées sur la série d’échantillons présentée tableau 2.11. On note que la tendance est similaire à celle
observée figure 2.22. Les différences en valeurs absolues des efficacités radiatives peuvent s’expli-
quer par les différentes zones de pointé pour la PL, conjuguées à un faisceau d’excitation de diamètre
proche du millimètre.
Mesure du Stokes-shift Combiner les mesures d’absorption optique et de PL permet d’extraire
les valeurs de Stokes-shift en fonction de la température de croissance (figure 2.24). Le Stokes-shift
(décalage en énergie entre bord d’absorption et émission de PL) est une mesure de la différence entre
énergie des états étendus reflétant la composition moyenne en Al de l’alliage et celle des états localisés
à plus faible teneur en Al. C’est donc une sonde locale (à l’échelle nanométrique) des fluctuations de
potentiel de l’alliage ternaire. Dans notre cas, il est observé une forte augmentation du Stokes-shift
(de 130 meV à 430 meV) lorsque la température de croissance augmente de 670 à 720 ˚C. La création
de fluctuations de composition est donc favorisée à haute température de croissance.
Soulignons que des simulations ab initio menées par Gorczyca et al. ont montré que l’écart d’éner-
gie de bande interdite entre alliages uniforme et alliage présentant des clusters de dimensions nano-
métriques atteint 300 meV pour des couches d’AlxGa1−xN. Ce décalage en énergie dépend de la
composition en Al : il est nul pour des matériaux binaires (GaN et AlN) et maximal pour x≈ 60
%.[GSCS11a]
D’autre part, on remarque également que Stokes-like shift et largeurs à mi-hauteur des pics de PL
augmentent conjointement avec la température de croissance (figure 2.25). Cela va bien dans le sens
d’une augmentation de l’inhomogénéité d’alliage lorsque la température de croissance augmente.
Spectroscopie Raman Des couches réalisées avec des conditions de croissance optimisées pour
l’obtention d’un alliage homogène ont été analysées par spectroscopie Raman (pour plus de détails
sur les mesures se référer au chapitre 3). La fréquence des vibrations correspondant à la diffusion
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FIGURE 2.22 – Intensités intégrées de PL à 40 K et 300 K pour les couches N1214, N1216, N1255 et
N1256, ainsi que leur ratio.
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FIGURE 2.23 – Ratio des intensités intégrées (pour l’émission en bord de bande) de PL à 7 K et 300
K pour les couches N1214-N1216, N1255, N1256 et N1269.
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FIGURE 2.24 – Stokes-shift ∆E entre bord d’absorption, corrigé de la température de mesure, et
émission de PL à 5 K.
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FIGURE 2.25 – Stokes-shift en fonction de la largeur à mi-hauteur du pic de PL à 5 K. (La ligne
pointillée est un guide pour l’œuil réalisé avec un ajustement quadratique.)
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FIGURE 2.26 – Spectre Raman à température ambiante (en rouge) et ajustement gaussien (en noir)
pour la couche d’AlGaN N1237.
Raman dépend de la longueur des liaisons atomiques ainsi que de la distorsion du réseau, à l’échelle
de quelques distances atomiques. Dans un alliage, les pics de phonons sont donc élargis à cause
des fluctuations de composition. Par conséquent, la mesure de la largeur des pics de phonons est
aussi un indicateur de l’homogénéité de l’alliage. Dans le cas d’un alliage homogène d’AlGaN (i. e.
avec une répartition aléatoire des atomes de Ga et d’Al sur le même sous-réseau), il est attendu que
l’élargissement soit maximal pour une teneur en Al d’environ 50 % (liée à l’entropie de mélange de
l’alliage). Liu et al. ont ainsi mesuré des FWHM pour le pic E2 d’environ 15 cm−1 pour des teneurs
en Al de 54 et 64 % (croissances MOCVD sur saphir plan c)[LBP01] et Bergman et al. des FWHM
d’environ 20 cm−1 pour la même gamme de compositions (croissances MOCVD sur SiC (0001) avec
buffer AlN).[BBP+97] La mesure de la largeur du pic E2(h) pour la couche d’Al0,5Ga0,5N N1237 (III/N
= 1 ; Ts = 700 ˚C) est rendue difficile dans notre cas à cause de sa proximité avec un pic phonon du
saphir et du fort fond continu dû à la luminescence de la couche. Après soustraction du fond continu,
un ajustement gaussien donne une FWHM de 18±5 cm−1. Il semblerait donc que des conditions de
croissance optimisée permettent donc bien d’obtenir une couche homogène, présentant peu ou pas de
fluctuations de composition au sein d’une matrice désordonnée.
Qualité structurale par diffraction X haute résolution
Des mesures en DRX sur la raie symétrique 0002 ont été réalisées (balayages ω−2θ et rocking
curve ω). Les pics relatifs à l’AlGaN en ω − 2θ montrent une asymétrie qui peut être liée à une
relaxation partielle de la contrainte ou à un gradient de composition. Les nitrures d’éléments III avec
une orientation <0001> ont par nature une structure en grains colonnaires. Ceux-ci possèdent des
degrés de liberté (désorientations) dans le plan de croissance («twist») et hors du plan («tilt»). Dans
le cas d’un alliage ternaire, l’élargissement des balayages symétriques ω − 2θ est lié à l’occupation
aléatoire du sous-réseau par un atome de Ga ou d’Al. L’élargissement des pics lors de balayages ω
est quant à lui dû à la désorientation des colonnes. Ces dernières s’accompagnent de la formation de
dislocations vis et mixtes, dont la densité augmente avec la largeur des pics de diffraction.
Les largeurs à mi-hauteur pour les deux types de balayages lors d’une croissance à haute tempéra-
ture (760 ˚C) et une croissance avec une température de substrat optimisée (660 ˚C) pour la formation
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d’un alliage homogène sont présentées tableau 2.13. Des valeurs de la littérature pour différentes
teneurs en Al, substrats et méthodes de croissance sont également données pour comparaison.
Pour la couche réalisée à TS = 660 ˚C, la largeur à mi-hauteur de la réflection 0002 en rocking
curve est de 630 arcsec. La largeur à mi-hauteur correspondant à la couche «haute température» est
quasiment identique (593 arcsec). Les valeurs à mi-hauteur données pour l’AlN correspondent à l’en-
semble (couche tampon + substrat) pour nos croissances PA-MBE, et uniquement aux templates dans
tous les autres cas. Il est à noter que les variations significatives de la qualité de l’AlN (tant du sub-
strat que de la couche tampon) d’une croissance à l’autre rendent difficiles des comparaisons fines des
largeurs à mi-hauteur de l’AlGaN pour différentes conditions de croissance. Nos valeurs de FWHM
pour des rocking curves 0002 sont supérieures aux valeurs rapportées pour des croissances MO-CVD
et PA-MBE pour des alliages à teneurs en Al similaires.[WWH+07][MDBA+03] Néanmoins, elles
demeurent toutes deux dans la plage de FWHM (200-900 arcsec) généralement rapportées pour des
alliages d’AlGaN à forte teneur en Al (de 50 % à 70 %).
2.3.4 Annihilation de positrons et PL résolue en temps
PL résolue en temps
L’étude de la photoluminescence résolue en temps (PLRT) consiste à exciter le matériau avec
un pulse de lumière. Cette excitation entraîne la création d’une population initiale de porteurs de
charge. La PLRT est la mesure du déclin de la photoluminescence produite par leurs recombinaisons
en fonction du temps. L’évolution de l’intensité de luminescence est alors caractérisée par un temps
de déclin τ de l’intensité de luminescence (généralement défini comme le temps nécessaire pour que
l’intensité décroisse d’un facteur 1/e par rapport à sa valeur au moment de l’excitation). Il est évident
que la durée de l’excitation doit être courte par rapport au temps de déclin, idéalement c’est un Dirac.
Dans ce cas, le déclin de l’intensité de PL, I(t), est donné par la résolution de l’équation 2.7. 18 De







Application à l’étude de couches d’Al0,50Ga0,50N réalisées à TS = 680 ˚C, φAl+φGaφN = 0,9 et 1,1
La localisation au sein de nos couches d’AlGaN PA-MBE à forte teneur en Al a également été
sondée par une approche couplée spectroscopie d’annihilation de positron (SAP) et PLRT, ainsi que
par des mesures en PL (intégrée en temps) et PLRT résolues en température. SAP et PLRT sont
directement liées à l’efficacité quantique interne d’une couche, dans la perspective de réaliser une
diode émettant dans l’UV lointain. En particulier, les dispositifs étant utilisés à température ambiante,
il est intéressant de connaître quels sont les phénomènes limitant l’efficacité de l’émission lumineuse
à cette température. Il est possible de relier efficacité quantique interne ηint (cf. partie «DEL UV-C et
facteurs de mérite») que l’on peut mesurer en faisant le ratio entre intensité d’émission à l’ambiante
et intensité d’émission à 5 K au temps de vie tel que mesuré en PLRT. Ce dernier se décompose en





18. Plus généralement, l’évolution de la recombinaison des porteurs de charges est donnée par dI(T )dt = P˜− 1τ I(t). Le
terme P˜ correspond à l’injection de paires électron-trou dans le matériau grâce à l’absorption du laser dans le matériau.
Ce terme est nul dans le cas de la PLRT puisque la durée de l’excitation est très courte. Lors de PL avec une excitation
continue, c’est le terme à gauche de l’équation qui est nul, et on s’attend donc à ce que l’intensité de PL varie linéairement
avec la puissance d’excitation.
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Teneur en Al ∆(2θ −ω) ∆(2θ −ω) ∆ω ∆ω
Réf.Méthode de croissance AlGaN AlN AlGaN AlN
Substrat
Al0,60Ga0,40N
461 78 593 240PA-MBE (Ts = 760 ˚C)
AlN/Al2O3
Al0,64Ga0,46N





240 30 475 290 [MDBA+03]PA-MBE
GaN/Al2O3
Al0,46Ga0,54N























TABLE 2.13 – Largeurs à mi-hauteur (en arcsec) des pics de diffraction 0002 pour les couches d’Al-
GaN réalisées avec un rapport de flux φIIIφN = 1,08 à haute et basse température de croissance en PA-
MBE. Des valeurs issues de la littérature sont également incluses pour comparaison.
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Réf. N1203 N1204
Épaisseur (nm) 381 419
Teneur en Al (%) 49 53
χmin (%) 4,8 4,3
TS (˚C) 680 680
TGa (˚C) 855 860
φGa (MC.s−1) 0,115 0,135
TAl (˚C) 1120 1130
φAl (MC.s−1) 0,115 0,135
φGa+φAl
φN 0,9 1,08
TABLE 2.14 – Caractéristiques des couches N1203 et N1204 réalisées à basse température en condi-
tions riche-azote et légèrement riche-métal. Valeurs d’épaisseurs, de compositions et de χmin obtenues
par mesures RBS/C.











Les temps de vie sont relativement longs pour des couches d’AlGaN, d’InGaN ou de GaN (quelques
ns). Chichibu et al. ont montré que cela était dû à de fortes concentrations de lacunes d’éléments III,
telles que mesurées par SAP. 19 Dans ce cas, le temps de vie mesuré en PL est donc principalement
une mesure du temps de vie non-radiatif de la couche d’AlGaN.
En pratique, il est avantageux d’avoir des temps de vie radiatifs courts afin d’augmenter l’effi-
cacité quantique interne. Pour un alliage parfaitement homogène, cela est signe de la présence de
localisation intrinsèque liée au désordre d’alliage. Il est également possible de créer de la localisation
additionnelle en créant une inhomogénéité de composition dans l’alliage. Pourtant, les effficacités ra-
diatives internes restent particulièrement faibles pour les couches d’AlGaN (tableau 2.15) : les temps
de vie non-radiatifs sont donc courts (de l’ordre de quelque dizaines de ps à 300 K).[CHOU11]
Nous avons donc suivi la démarche suivante pour caractériser deux couches d’AlGaN PA-MBE
(décrites tableau 2.14) : les mesures de SAP ont été réalisées au sein du groupe du Prof. Chichibu
et les mesures de PLRT au sein de notre laboratoire, grâce à une excitation sup-énergie de bande
interdite et un montage de PLRT permettant la mesure de temps de vie longs. 20 L’excitation a été
réalisée grâce à un laser titane-saphir pompé par un laser YAG doublé. L’émission du laser Ti-Sa a
ensuite été triplée en fréquence afin d’avoir une excitation (à λ ≈ 270 nm) permettant l’excitation
de couches d’Al0,50Ga0,50N. Afin de pouvoir mesurer des temps de vie longs, un «cavity dumper»
a été utilisé afin de pouvoir diviser la fréquence d’excitation. Le signal est détecté par une «streak
camera» (montage décrit dans la thèse de J. Renard [Ren09]). Concernant la SAP, S est une mesure
de la densité et de la taille de défauts chargés négativement (lacunes d’éléments III par exemple).
Pour les binaires AlN et GaN, la valeur du paramètre S est d’environ 0,44 (couches non-dopées et
contenant une faible densité de défauts). Une couche d’AlGaN sans défauts ponctuels devrait donc
avoir le même paramètre S, son éventuelle augmentation étant signe d’une augmentation de la densité
de défauts. Expérimentalement, il a été constaté pour des couches MOCVD que S dépend de la teneur
en Al et connaît un maximum pour x = 70 % (S = 0,47).[OCU+04] Dans nos couches PA-MBE, nous
19. Un paramètre S est extrait du spectre de rayons γ d’élargissement Doppler obtenu par annihilation e+-e−, voir par
exemple [CUO+06] pour plus de détails.
20. cf. [NKFN99] et [KOK+01] pour une explication détaillée des mesures de PLRT dans le cas de matériaux III-N
sujets à des recombinaisons radiatives et non-radiatives.
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Al0,97Ga0,03N 0,8 0,47 [CHOU11]




TABLE 2.15 – Efficacités quantiques internes et paramètres S pour des couches d’AlGaN à différentes
compositions réalisées par MOCVD et PA-MBE. On note que les efficacités les plus élevées sont
obtenues pour les couches d’AlGaN avec des compositions proches des binaires GaN et AlN.
avons noté, cf. section 2.3.3, que la bande de défaut «jaune» est très intense à température ambiante.
Dans le cas du GaN, il a été montré par Saarinen et al. que l’intensité de PL de la bande jaune de
défaut augmente avec la densité de lacunes de Ga.[SLK+97] On s’attend donc à ce que la valeur de
S soit élevée et c’est en effet ce qui est observé avec des valeurs de S de 0,48 (couche N1203) et 0,49
(N1204) pour des couches d’AlGaN (x = 50 %, déterminée par RBS/C). La faible efficacité quantique
interne des couches d’AlGaN est donc liée à une forte densité de défauts ponctuels de type lacunes
d’Al 21 ainsi qu’à la composante non-radiative (vis-à-vis du bord de bande) de l’émission due à une
forte densité de défauts.
La figure 2.27 présente les mesures réalisées par SAP sur les couches N1203 et N1204. Plus l’énergie
E du faisceau de positrons augmente, plus on sonde profondément dans la couche. La forte remontée
du paramètre S à basse énergie (quelques keV) est due à l’annihilation de positrons en surface, suivent
les valeurs de S pour la couche d’AlGaN (2 keV < E < 6 keV), celles pour l’AlN (6 keV < E < 15
keV). La décroissance finale (E > 15 keV) est due à l’annihilation dans le saphir du substrat. Les va-
leurs du paramètre S pour l’AlGaN (S = 0,48-0,49) sont caractéristiques de lacunes d’éléments III ou
de complexes lacunes d’éléments III-lacunes d’azote. Elles permettent d’exclure la présence d’oxy-
gène en substitution de l’azote (comme attendu pour des croissances MBE sous ultra-vide).[UIK+09]
Les valeurs du paramètre S pour les couches d’AlGaN PA-MBE sont légèrement supérieures aux
valeurs obtenues pour des couches MO-CVD. Cela indique que, même pour des conditions de crois-
sances «optimisées» pour obtenir des couches homogènes, nos couches contiennent une plus grande
densité de défauts. Chichibu et al. ont assigné ces défauts dans des couches d’AlGaN à des lacunes
d’Al.[CUO+06] Les mesures de SAP sont en accord avec les mesures optiques : FWHM des pics de
PL et Stokes-shift sont en effet plus importants que pour les couches MOCVD.
Les mesures de PLRT à 7 K pour l’émission en bord de bande pour les couches N1203 et N1204 sont
montrées figure 2.28. Les courbes de déclins de l’intensité I(t) de PL peuvent être ajustées en utilisant
des biexponentielles (équation 2.10).




Il est généralement admis que la constante de déclin courte (τ1) est celle du temps radiatif des exci-
tons localisés. La constante de déclin longue (τ2) est attribuable à des phénomènes de piégeage/dépiégeage
des électrons et des trous sur des états pièges à l’intérieur du gap. À basse température, on peut consi-
dérer que les phénomènes non-radiatifs sont absents. Les résultats des ajustements sont donnés ta-
21. L’énergie de formation des lacunes d’Al décroît avec la teneur en Al des couches d’AlGaN. Elle est plus faible pour
la formation de lacunes d’Al dans AlN que pour la formation de lacunes de Ga dans GaN.[CUO+06]
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FIGURE 2.27 – Paramètre S en fonction de l’énergie des positrons incidents pour les couches décrites
tableau 2.14.
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FIGURE 2.28 – PLRT à basse température (7 K) (traits épais rouges) pour les couches décrites tableau
2.14. L’ajustement par une bi-exponentielle est représentée en trait fins (noirs). En insert, mêmes
données représentées en échelle log.
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Réf. τ1 (ns) τ2 (ns)
N1203 0,53 5,1
N1204 0,22 1,21
TABLE 2.16 – Constantes de déclins courtes et longues obtenues par l’ajustement des données de la
figure 2.28 par l’équation 2.10.
bleau 2.16. On constate que les temps de déclins pour les deux couches sont particulèrement courts
(quelques centaines de ps). Cela est signe que l’efficacité radiative (tout du moins à basse tempéra-
ture) est très bonne, en l’absence de phénomènes non-radiatifs. Cette forte efficacité radiative est une
propriété générale des alliages d’AlGaN à forte teneur en Al (ainsi que de l’AlN [OHU+10]). Elle
est due à la faible extension spatiale aB de l’exciton (1,7 nm pour l’AlN, contre 3,4 nm pour le GaN).
En effet, la force d’ oscillateur f est inversement proportionnelle au temps de vie radiatif. La force
d’oscillateur (quantité sans dimension) est une mesure de la probabilité de transition des excitons.
Pour des excitons libres, f est de l’ordre de ( aaB )
3 (6.10−3 pour l’AlN et 8.10−4 pour le GaN, soit
une variation d’environ un ordre de grandeur). Dans le cas d’excitons liés à des impuretés, la force
d’oscillateur est à corriger de la probabilité de trouver une impureté, fexcitonlie´ = (aBa )
3 · f et est donc
alors de l’ordre de 1.[HPMF87] Cela explique pourquoi les transitions excitoniques de type exciton
lié à un donneur observées dans les alliages d’AlGaN présentent des temps de transitions courts, de
l’ordre de la nanoseconde.
Les temps de vie à basse température et les mesures de SAP sont cohérents : le paramètre S est
plus grand pour la couche N1203 qui présente également les temps de vie les plus longs. On note que
les temps de vie les plus courts ainsi que le plus faible paramètre S sont obtenus pour la couche N1204
réalisée :
– à basse température (680 ˚C),
– avec un rapport de flux à la stœchiométrie (φIIIφN = 1,08).
Application à l’étude de couches d’Al0,50Ga0,50N réalisées à φAl+φGaφN = 1,1 ; en fonction de TS
La série de couches présentée tableau 2.11 a également été analysée en PLRT à 7 K. L’intensité
a été ajustée à l’aide de bi-exponentielles. Un temps de déclin moyen τ¯ a également été calculé et
permet de comparer plus facilement les couches entres elles (les résultats sont donnés dans le tableau
2.17. 22 Il est à souligner que l’ajustement par des multi-exponentielles est une méthode très puissante
pour ajuster le déclin de PL. D’autres expressions pour le déclin sont également possibles. Celles-ci
ont parfois davantage de signification physique qu’un ajustement à l’aide de multiples exponentielles.
Les temps de vie courts sont relativement constants quelque soit la température de croissance. En
revanche, les temps longs diminuent avec la température (jusqu’à TS = 660 ˚C), puis réaugmentent
à encore plus faible température de croissance. Le temps de vie moyen à un comportement similaire
mais est quasi constant entre 720 ˚C et 660 ˚C. Pour toutes les couches, les temps courts aux alen-
tours de 500 ps sont vraisemblablement les temps de vies radiatifs des excitons localisés. Les temps
longs sont la signature de phénomènes de piégeage-dépiégeage sur des lacunes métalliques ou leurs
complexes. Les temps longs de seulement quelques ns observés dans nos couches sont le signe que
la densité de lacunes est sans doute faible,[OCU+04] signe d’une bonne optimisation des conditions
de croissance. Ces temps longs peuvent également provenir des fluctuations de potentiel induites par
de faibles fluctuations de composition. Celles-ci sont des état localisés pouvant diminuer le taux de
recombinaison des excitons à basse température. (À haute température, les porteurs sont piégés ther-
miquement sur les défauts contenus dans le matériau)







2.4. Étude de la croissance de couches d’AlGaN à teneur en Al supérieure à 70 %
Réf. TS (˚C) τ1 (ns) τ2 (ns) τ¯ (ns)
N1213 760 0,61 6,1 2,47
N1214 720 0,50 3,44 1,16
N1215 700 0,44 3,7 1,22
N1204 680 0,22 1,21 0,86
N1216 660 0,48 2,75 1,56
N1255 640 0,63 6,09 4,25
N1256 600 0,42 5,03 3,79
Al0,49Ga0,51N (MOCVD, [OCU+04]) 0,54 41
TABLE 2.17 – Temps de vie à 7 K pour la série de couches réalisées en condtions légèrement riche-Ga,
à différentes températures de croissance
Réf. N1166 N1167 N1168 N1169 N1192 N1193
épaisseurs (nm) 362 442 224 419 374
φAl 0,19 0,19 0,21 0,21 0,2 0,17
φGa 0,085 0,085 0,15 0,15 0,06 0,045
φAl
φGa 2,3 2,3 1,4 1,4 3,3 3,7
φIII
φN 0,9 0,9 1,2 1,2 1,04 0,92
φN 0,3 0,3 0,3 0,3 0,25 0,25
% (nominal) 70 70 70 70 80 68
% (mesuré) 86-87 79 84,5-88 77-78 72
TABLE 2.18 – Conditions expérimentales pour les couches présentées figure 2.29. (Les épaisseurs
sont mesurées par RBS/C, les flux sont exprimées en MC.s−1.)
2.4 Étude de la croissance de couches d’AlGaN à teneur en Al
supérieure à 70 %
Nous avons également réalisé des couches d’AlGaN à teneurs en Al dans la gamme 70-90 %.
Cette gamme de teneur en Al est nécessaire pour la réalisation des barrières pour des hétérostructures
AlGaN/AlGaN émettant loin dans l’UV-C. Les conditions de croissances ainsi que les résultats de
mesures RBS sont présentés figure 2.29. (Les conditions expérimentales détaillées sont présentées
dans le tableau 2.18.)
On note que l’écart entre compositions attendues et compositions mesurées est supérieur à 10 %
pour les trois premières couches. Cela provient d’incertitudes sur la détermination des flux pour cette
série de couches. De plus, pour les couches N1167 et N1169, réalisées à 750 ˚C, il est probable que la
forte désorption du Ga diminue son taux d’incorporation dans la couche.
2.4.1 Mesures optiques
La figure 2.30 présente les spectres de PL à 40 K et 300 K pour les couches N1192 et N1193.
Les spectres ont été corrigés du temps d’acquisition afin que l’intensité soit directement comparable.
On constate que malgré des conditions de croissances proches (températures de croissance identique,
rapport de flux métal/azote soit légèrement riche-N, soit légèrement riche-métal et teneurs en Al
similaires), les profils de pics sont très différents. Pour un rapport de flux de 1,04 (N1192), le spectre
montre un pic intense à λ = 252 nm (à 40 K) ; ce pic présente une asymétrie marquée vers les basses
énergies. Lorsque la température augmente ce pic demeure (à λ = 253 nm) et un second pic apparait
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FIGURE 2.29 – Rapport de flux III/N et températures de croissance pour des couches contenant entre
70 et 90 % d’Al (teneur mesurée par RBS/C). Sont également présentées les mesures de χmin sur le
Ga pour la surface de la couche d’AlGaN.
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φGa (MC.s−1) 0,07 0,06
φAl+φGa
φN (± 0,02) 0,98 0,94
Teneur en Al (%, nominale) 70,8 73,9
épaisseur (nm) 350
EPL (eV) 4,74 4,82
FWHMPL (meV) 188 212
TABLE 2.19 – Paramètres de croissance et résultats des mesures de PL pour les couches N1364 et
N1365
(centré aux alentours de 275-282 nm). Ce second pic est plus intense que le pic le plus proche du
bord de bande et est sans doute la signature d’une bande de défauts de type «bande bleue». Le rapport
d’intensité I300KI40K (assimilable à l’IQE à 5 K, l’intensité des pics de luminescence évoluant peu aux
très basses températures) est d’environ 3,3 %. Cette dernière valeur, relativement importante pour
des couches d’AlGaN, est signe de la présence de centres de localisation dans la couche. La couche
réalisée en condition riche azote (N1193) présente (à 40 K) un pic en bord de bande présentant deux
contributions : l’une peu intense à λ = 254 nm et la seconde plus intense à λ = 271 nm. Ce second pic
est soit un pic correspondant à des défauts soit la signature d’une seconde phase de moindre teneur
en Al au sein de la couche. À 300 K, le pic à haute énergie disparaît tandis que le pic à 273-276 nm
demeure intense ( I300KI40K = 25 %). Une telle efficacité radiative est sans doute signe de la présence de
structures de faible dimension de type boîtes quantiques AlGaN.
La PL à 5 K des couches N1166-69 est présentée figure 2.31. (Il est à noter que la puissance
d’excitation est forte, entraînant un léger élargissement des pics de PL.) La couche N1168 présente
un pic de PL fin à λ = 250 nm, proche du bord d’absorption (faible Stokes-shift). Les couches N1167
et N1169, réalisées à TS = 750 ˚C, présentent un pic intense à 269 nm. Ce pic est éloigné du bord
d’absorption, qui correspond à des teneurs en Al similaires pour ces deux couches. Le pic de PL de la
couche N1167 présente un épaulement à plus basse longueur d’onde (λ = 242-248 nm) et la couche
N1169 présente même un pic assez individualisé à λ = 240 nm. La couche N1166 présente également
un double pic à des longueurs d’onde similaires à la couche N1169.
Deux couches additionnelles (N1364 et N1365) à forte teneur en Al ont été réalisées avec une tempé-
rature de croissance basse (TS = 680 ˚C) et un ratio de flux proche de la stœchiométrie. Les mesures
de PL à λ = 193 nm sur ces couches permettent d’observer une émission en bord de bande à environ
260 nm (4,7-4,8 eV) (figure 2.32). Le flux d’Al ayant été gardé constant, le passage de part et d’autre
de la stœchiométrie n’explique pas à lui seul le décalage vers les hautes énergies de la PL. On peut
donc supposer une réduction du Stokes-shift entre la couche réalisée en condition riche-N (N1365)
et la couche réalisée proche de la stœchiométrie (N1364). La largeur des pics de PL est de 188 meV
(φIIIφN = 1) et 212 meV (
φIII
φN = 0,9), ce qui est en accord avec une réduction du Stokes-shift pour un
rapport de flux proche de 1. Les conditions de croissances ainsi que les réultats des mesures de PL
sont synthétisés tableau 2.19.
Enfin, des couches d’Al0,70Ga0,30N (N1349, N1350 et N1351) ont été réalisées à une température
de croissance très basse (640 ˚C), tableau 2.20. Trois rapports de flux métal/azote ont été utilisés.
Pour le rapport de flux légèrement riche-Ga, la surface se recouvre au cours de la croissance de Ga
(l’intensité RHEED décroît fortement). Cette accumulation de Ga sur le front de croissance est sans
doute en grande partie liée au faible taux de désorption du Ga à 640 ˚C.
Le pic de PL le plus fin (130 meV) est obtenu pour la couche N1350 réalisée à la stœchiométrie.
Pour des couches à teneur en Al aux alentours de 70 %, les alliages les plus homogènes sont donc
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FIGURE 2.30 – PL à 40 K (traits pointillés noirs) et 300 K (traits continus rouges) pour les couches a)
N1192 et b) N1193. Le temps d’acquisition et la puissance d’excitation (à λ = 244 nm) sont identiques
pour tous les spectres.
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FIGURE 2.31 – PL à 5 K (traits continus noirs) et absorption optique à 300 K (traits pointillés bleus)
pour les couches N1166-69. Le temps d’acquisition et la puissance d’excitation (à λ = 193 nm) sont
identiques pour tous les spectres.
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FIGURE 2.32 – PL à 10 K pour les couches N1364 et N1365 réalisées à TS = 680 ˚C et
φIII
φN = 0,9 et 1,
respectivement.
Réf. N1349 N1350 N1351
épaisseurs (nm) 130 130 95
TS (˚C) 636 640 634
φAl (MC.s−1) 0,18 0,18 0,15
φGa (MC.s−1) 0,08 0,07 0,06
φAl+φGa
φN 1,04 1 0,84
% (nominal) 72 72 71
EPL (eV) 5,03 4,75 4,94
FWHMPL 226 129 177
TABLE 2.20 – Conditions expérimentales pour les couches d’Al0,70Ga0,30N (N1349, N1350, N1351)
et positions et FWHM des pics de PL à 5 K (présentée figure 2.33).
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FIGURE 2.33 – PL à 5 K (λ = 193 nm, puissance constante) pour les couches N1349, N1350 et N1351
réalisées à TS = 640 ˚et
φIII
φN = 1,04, 1 et 0,84, respectivement.
sans doute obtenus pour des croissances très légèrement riches-Ga, à basse température. Par ailleurs,
il semblerait que la température optimum soit proche de celle trouvée pour des couches à 50 % d’Al
(i. e. 640 ˚C).
2.4.2 Analyse HRXRD et mesure de l’état de contrainte
Des balayages 2θ −ω ont été réalisés sur les raies 0002 de l’AlGaN et de l’AlN (figure 2.34).
Ils présentent un pic fin à 2θ ≈ 36,1 ˚ relatif à l’AlN du substrat et de la couche tampon, ainsi qu’un
pic large à 2θ = 35,5-35,8 ˚ caractéristique d’une couche d’AlGaN contenant 70-80 % d’Al. Les
pics de diffraction de l’AlGaN comportent des profils divers, en particulier pour certaines couches
une asymétrie du pic est observée (cas de la couche N1166). D’autres couches présentent des pics
dédoublés, assignables à différentes compositions d’AlGaN (cas de la couche N1169). L’asymétrie des
pics de diffraction est signe d’une relaxation progressive des couches depuis les valeur de paramètre de
maille du substrat d’AlN vers celle de la couche d’AlGaN relaxée. Il est également possible que cette
asymétrie dissimule la présence d’un second pic de diffraction, dont l’origine est non pas un alliage
de même composition présentant un degré de relaxation différent mais un alliage de composition
différente, ou encore une variation continue de la teneur en Al. Les couches N1167 et N1168 ont des pics
de diffraction symétriques et possèdant a priori une seule composante.
Des balayages ω («rocking curves») ont ensuite été réalisés sur ces réflections. Les largeurs à
mi-hauteur des pics AlGaN pour l’ensemble des mesures sont présentées table 2.21. Les largeurs à
mi-hauteur pour les rocking curves (et dans une moindre mesure pour les largeurs radiales des pics
symétriques) sont plus faibles que pour des couches PA-MBE AlGaN à 60 % d’Al (cf. table 2.13).
(Monroy et al. ont en effet établi que les FWHM des pics étaient maximum pour une teneur en Al de
50 %.[MDBA+03]) Ceci est en particulier vrai pour la couche N1168 réalisée à basse TS en condition
riche-Ga, donc avec des conditions devant favoriser l’homogénéité de l’alliage. Cette dernière couche
présente donc une faible désorientation (en «tilt») des grains (domaines colonnaires).
Les paramètres de mailles a et c des couches présentées tableau 2.18 ainsi que d’une couche
additionnelle (N1166, φAl+φGaφN = 0,9 ; TS = 680 ˚C) ont été extraits de mesures de DRX haute résolu-
tion en utilisant la méthode de Bond étendue. Celle-ci permet d’extraire les paramètre de maille puis
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FIGURE 2.34 – Balayages 2θ −ω sur les réflections 0002 de l’AlGaN et de l’AlN pour les couches
N1166 à N1169.
Réf. ∆(2θ −ω) (arcsec) ∆(ω) (arcsec)




pic 1 : 377 (2θ = 35,63 ˚) 239
pic 2 : 821 (2θ = 35,75 ˚) 407
N1192 659
Al0,81Ga0,19N (PA-MBE, [MDBA+03]) 430 305
TABLE 2.21 – FWHM des pics de diffraction 0002 de l’AlGaN pour des scans 2θ −ω et ω .
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Réf. N1166 N1167 N1168 N1169
Teneurs en Al (%)
RBS/C 86-87 79 84,5-88
HRXRD (Bond étendue) 68 73 75 78
∆a
a (%) -0,63 -0,096 -0,38 -0,22
∆c
c (%) +0,34 +0,060 +0,22 +0,14
TABLE 2.22 – Teneurs en Al mesurées par RBS/C et HRXRD ainsi qu’écarts entre valeurs des para-
mètres de maille relaxés et mesurés (obtenus par la méthode de Bond étendue).
d’en déduire la composition d’un alliage nitrure contraint sur un substrat sous-jacent (pseudo-substrat
AlN sur Al2O3).[HKO+02] On note que les teneurs en Al déduites par cette méthode diffèrent assez
fortement de celles déterminées par RBS/C (cf. tableau 2.22). Cela s’explique par la présence de gra-
dients de composition ou la présence de diverses phases AlGaN à différentes teneurs en Al au sein
d’une même couche. Pour toutes les couches, l’écart entre paramètre de maille mesuré et paramètre
de maille relaxé est plus important selon a que selon c (figure 2.35). Les couches d’AlGaN à forte
teneur en Al sont donc globalement davantage contraintes sur l’AlN du substrat dans le plan (selon
a) qu’hors du plan (selon c). La couche N1167 possède des paramètres de maille quasi aux valeurs
relaxées. Cela ne peut pas s’expliquer par son épaisseur puisque celle-ci est intermédiaire entre celles
mesurées pour les couches N1168 et N1169. Cet état de contrainte différent (relaxé) est donc fortement
lié aux conditions de croissance utilisées pour cette couche (croissance à haute température en condi-
tion riche-N). Mizerov et al. ont ainsi rapporté que des couches d’AlGaN à faible composition en
Al (< 25 %) réalisées en condition riche-N étaient pratiquement complètement relaxées et ne présen-
taient pas de gradient de composition. Des résultats similaires ont été observés pour des couches à
plus fortes compositions en Al, mais uniquement pour des croissances sur AlN rugueux (croissances
PA-MBE ; φIIIφN = 0,5-0,75 ; TS = 700 ˚C).[MJY
+10] Ces mêmes auteurs soulignent de plus l’existence
d’une épaisseur critique lors de la croissance de couches d’AlGaN PA-MBE lorsque les flux de mé-
taux sont inférieurs ou égaux au flux d’azote : sous cette épaisseur (quelques centaines de nanomètre
et augmentant avec la teneur en Al) la surface est lisse et il n’y pratiquement que de l’Al d’incorporé,
au-delà la surface se rugosifie et il y a un gradient de composition, avec une teneur finale correspon-
dant au ratio des flux AlAl+Ga . Le flux de Ga réel est inférieur au flux de Ga nominal, seulement une
partie du Ga étant effectivement incorporé. Il y a sans doute un effet de la contrainte sur l’incorpo-
ration du Ga, une couche fortement contrainte sur l’AlN facilitant sans doute la rupture des liaisons
Ga-N.[MJY+10]
On peut également noter la corrélation existant entre présence de pic multiples ou d’épaulement
en PL et pic doubles ou asymétriques en scan 2θ−ω : c’est le cas des couches N1166, N1169, N1192
et N1193, toutes réalisées en conditions riche-N (φIIIφN = 0,9) et/ou à haute température de croissance
(TS = 750 ˚C).
Il est probable que tous les pics de diffraction sur les raies symétrique présentant un profil asymé-
trique vers l’AlN soient en réalité des pics doubles. Pour s’en convaincre, on peut observer des pics
de diffraction d’ordre supérieur : par exemple pour la couche N1192, le pic se dédouble clairement
pour la réflection 0006 (figure 2.36).
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FIGURE 2.35 – Paramètres de maille et teneurs en Al (en %) pour les couches N1166-69 déterminés
par la méthode de Bond étendue. La ligne pleine correspond à la variation attendue des paramètres de
maille entre GaN et AlN.
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FIGURE 2.36 – Balayages 2θ −ω sur les raies 0002, 0004 et 0006 de l’AlGaN et de l’AlN (couche
N1192). (Les échelles en intensité et en angle sont différentes.)
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2.5. Contrainte et croissance
FIGURE 2.37 – Évolution des paramètres de maille dans le plan a et hors du plan c pour des couches
d’AlGaN (PA-MBE) à différentes compositions. La ligne pleine entre GaN et AlN indique les valeurs
de paramètre de maille pour une couche complètement relaxée. D’après [HAF+06]
2.5 État de contrainte de couches d’AlGaN et possible influence
sur la croissance
La frontière entre couches à faible et forte teneurs en Al ne semble pas être due à une variation bru-
tale de la longueur de diffusion des atomes due à une variation du taux de couverture en Ga en surface.
Il est probable que l’état de contrainte de la couche d’AlGaN ait par contre une grande influence
sur les phénomènes thermiquement activés en surface (désorption, diffusion . . . ). Je me limiterai par la
suite au cas de la croissance de couches d’AlGaN sur substrat AlN sur saphir. Ces résultats devraient
toutefois également s’appliquer dans le cas d’une croissance sur Si(111) avec une couche tampon
d’AlN.
Hori et al. ont constaté que, lors de la croissance de couches d’AlGaN par PA-MBE (TS = 740
˚C, croissances légèrement riches-Ga), l’état de relaxation de ces dernières variait avec la composi-
tion en Al de la couche. Jusqu’à environ 30-35 % en Al les couches sont en partie relaxées alors
que, pour des teneurs supérieures en Al, la couche est en compression sur le substrat d’AlN (figure
2.37).[HAF+06][HABA+07][HOBAD07]
Plus précisément, on constate que le paramètre de maille c varie de façon plus ou moins linéaire
avec la composition jusqu’à environ 35 % en Al. De son côté, le paramètre de maille a reste quant à
lui constant au-delà de 40 % : les couches d’AlGaN sont donc en compression dans le plan pour des
teneurs en Al supérieures à 30-40 % et sont contraintes par l’AlN (cf. figure 2.38).
Un autre effet intéressant à souligner -afin de pouvoir comparer les résultats de différentes crois-
sances à taux d’Al similaires- est celui de l’épaisseur de la couche. Accroître l’épaisseur d’AlGaN
déposé permet de partiellement relaxer les contraintes. Toutefois, il faut déposer quasi 1 micron d’Al-
GaN pour que l’effet soit significatif. [HABA+07]
Il est enfin à noter que ce comportement est radicalement différent du cas de couches d’AlGaN
épaisses déposées par CVD, qui sont elles complètement relaxées (tant dans le plan qu’hors du plan).
Il est cependant possible, et même souhaitable, de faire croître des couches d’AlGaN (avec de fortes
compositions en Al, 60-70 %) pseudomorphiques sur substrat AlN, même pour des épaisseurs de
l’ordre du micron. L’intérêt étant de diminuer la densité de dislocations, néfastes à l’émission de
lumière.[GGMS10][GSM+10]
Il est connu que lors du dépôt d’une couche en contrainte sur une autre de plus grand paramètre
de maille (croissance en hétéroépitaxie), une instabilité morphologique de surface existe à cause de
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FIGURE 2.38 – Évolution des paramètres de maille dans le plan a (à gauche) et hors du plan c (à
droite) pour des couches d’AlGaN à différentes compositions. Les flèches verticales indiquent une
épaisseur croissante de la couche étudiée (cercles pleins). D’après [HABA+07].
la relaxation élastique des contraintes. En d’autres termes, une rugosité de surface apparaît, due à la
contrainte (instabilité d’Asaro-Tiller-Grinfeld ; pour une revue se référer à [GN99]). Dans le cas d’un
alliage, ce phénomène est également susceptible de se produire mais il faut également considérer
l’interdépendance entre contrainte, composition non-uniforme de la surface et différences de mobilité
entre les différents types d’atomes (Al et Ga dans le cas de la croissance d’AlGaN).
2.5.1 Possible influence de la contrainte sur la croissance
La MBE faisant intervenir de multiples processus thermiquement activés (avec des énergies d’ac-
tivation suivant une loi d’Arrhénius), il est probable que l’état de contrainte ait une influence sur
ceux-ci ainsi que sur la morphologie de la surface (rugosité).
Un bref aperçu d’un modèle développé par Hong-Yui Yu est donné ci-après : [Yu05]
Les énergies d’activation pour les phénomènes participant à la croissance d’un film sont suscep-
tibles d’être modifiées par la présence de contraintes. En particulier, si le film est en compression,
comme c’est le cas pour nos couches d’AlGaN, il est possible que l’aspect cinétique du dépôt, i.e. la
diffusion des atomes en surface, induise de la rugosité.
On définit d’abord une mobilité de surface des espèces déposées MS (équation 2.11) à partir de la





avec ρS densité surfacique d’atomes en surface.
L’amplitude B (réduite) de la perturbation (instabilité) décrivant l’évolution de la rugosité est alors










2.6. Caractérisations optiques de couches d’AlGaN comprenant entre 50 et 80 % d’Al
où R0 est la vitesse de dépôt etΩ le volume atomique ; γS, E, ν et σ0 étant respectivement l’énergie









F0 est l’énergie libre associée au dépot d’un atome sur la surface 2D (sans rugosité) et ϖ = ωl1
est le nombre d’onde de l’ondulation sinusoidale de la surface, de longueur d’onde ω .
Remarques
Il est intéressant en particulier de souligner que l2 décrit la compétition entre diffusion et dépôt.
Dans le cas d’une croissance loin de l’équilibre (telle la MBE), la température est peu élevée et












étant la déformation appliquée. Il y donc bien une relation entre développement d’une instabilité et
déformation appliquée à la couche.
Une remarque intéressante est faite dans l’article de Yu : lors du dépôt par PA-MBE de couches
d’AlGaN à haute température (750-800 ˚C), il a été observé que l’incorporation du Ga varie en
exp 1kBT .[IM02] Il est donc très probable que l’état de contrainte ait une influence sur l’incorpora-
tion du Ga dans une couche d’AlGaN. De plus, il a été établi que la diffusion de surface varie avec la
contrainte. En effet, il a été calculé que la barrière à la diffusion pour un atome donné (Al, Ga ou N)
est sensible à l’état de contrainte de la surface sous-jacente. En particulier, pour des surfaces de GaN
(ou d’AlN) se terminant par des atomes de Ga (ou d’Al), les barrières à la diffusion diminuent lorsque
la contrainte passe de compression à tension. Dans le cas d’une surface d’AlGaN, cela voudrait dire
qu’entre une surface d’AlGaN relaxé et une surface d’AlGaN en compression sur l’AlN, il y a une va-
riation significative de la diffusion des adatomes durant la croissance. Ces derniers diffuseraient alors
moins bien lorsque la surface serait en compression, ce qui pourrait expliquer pourquoi la surface se
rugosifie à partir de 35 % d’Al, malgré la présence d’un excès de Ga sur la surface. A contrario, pour
des conditions de croissance riche-N, la barrière à la diffusion varie peu pour le Ga ou l’Al, pour des
valeurs de contrainte limitées (jusqu’à environ 2%).[JGT+08] Ainsi, la décomposition de l’alliage est
fortement influencée par la différence de longueurs de diffusion. L’existence d’une instabilité de la
surface due à la contrainte est par exemple bien connue dans le cas de l’alliage SiGe. Il est en outre
intéressant de constater que celle-ci est également due à la forte différence de longueurs de diffusion
entre les deux espèces de l’alliage. Une telle différence est également attendue dans le cas du Ga et de
l’Al, dans les cas de croissances d’AlxGa1−xAs et, par extension, d’AlxGa1−xN. Cette différence de
mobilité, pour des atomes de taille comparable, est à l’origine d’une forte décomposition de l’alliage
durant la croissance.[VT98]
Cette relation, bien que non confirmée expérimentalement, entre état de contrainte et in-
corporation/désorption/diffusion du Ga lors de la croissance de couches d’AlGaN permet donc
d’avoir un début d’interprétation quant aux observations expérimentales. Elle pourrait en effet
expliquer pourquoi il existe une limite à 35% en Al pour une mécanique de croissance similaire
entre GaN et AlGaN par PA-MBE.
2.6 Caractérisations optiques de couches d’AlGaN comprenant
entre 50 et 80 % d’Al
Toutes considérations sur les conditions de croissance mises à part, nous avons regroupé les don-
nées de PL et d’absorption pour les couches d’AlGaN à fortes teneurs en Al. Nous avons noté l’exis-
tence de deux tendances :
112
2. Croissance de couches d’AlGaN bidimensionnelles

































T e n e u r  x  e n  A l
P L  ( 8  K )
A b s o r p t i o n  ( 8 K )
FIGURE 2.39 – Énergie de bande interdite de couche d’AlGaN PA-MBE en fonction de la composition
en Al (mesures d’absorption). Sont également présentées les mesures de PL (λexc = 193 nm) corres-
pondantes et, en insert, la différence entre énergie de bande interdite et énergie de PL (Stokes-like
shift).
1. l’augmentation du Stokes-shift avec la teneur en Al (cf. insert de la figure 2.39, déjà présentée
chapitre 1),
2. un maximum pour le Stokes-shift atteint pour des teneurs en Al autour de 70 % (cf. figure 2.40).
Néanmoins, il n’y a pas de relation marquée entre largeur à mi-hauteur des pics de PL et Stokes-
shift, bien que l’on s’attendrait à ce que l’un augmente avec l’autre. Cela peut s’expliquer par les
différentes conditions de croissance utilisées ainsi que par la faible plage de compositions étudiée (de
49 % à 77 %). On peut toutefois noter que les pics de PL les plus larges sont plutôt obtenus pour des
teneurs en Al dans la plage de teneur en Al 71-77 %.
2.7 Conclusion
Au cours de ce chapitre, nous avons donc étudié l’influence du rapport de flux φAl+φGaφN et
de la température de croissance sur la morphologie de surface et les propriétés optiques et
structurales de couches d’AlGaN réalisées par PA-MBE. Il a en particulier été constaté qu’il
ne suffisait pas de s’inspirer des conditions de croissance «standards» pour le GaN et l’AlN
(croissances en excès de métal et température de substrat intermédiaire entre celles des deux
binaires).
Nous avons ainsi identifié comme favorable à la croissance de couches homogènes (désor-
données) d’Al0,50Ga0,50N, l’utilisation d’un rapport de flux très légèrement riche-Ga et une
température de croissance particulièrement basse, de l’ordre de 660-680 ˚C. Cette température
est inférieure à celle utilisée pour le GaN, rompant avec l’idée qu’une croissance homogène
d’AlGaN 2D correspond à un intermédiaire entre celles du GaN et de l’AlN.[FJSG+11]
Les alliages de nitrures d’éléments III (In, Al, Ga)N montrent des propriétés d’émission
de lumière fortement influencées par la présence d’inhomogénéités de composition. Celles-ci
sont bien connues dans le cas d’alliages contenant de l’In, avec en particulier l’existence de
clusters riche en In présentant de la localisation des porteurs de charges. Bien que moins marqué
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FIGURE 2.40 – Stokes-like shift en fonction de la largeur à mi-hauteur des pic de PL (λexc = 193 nm)
à 8 K. Les valeurs indiquées en regard de chaque point correspondent aux teneurs en Al mesurées par
RBS/C.
dans le cadre d’alliages sans In, l’existence de telles fluctuations de composition est également
avérée pour des alliages d’AlGaN. Pour ces deux ternaires (InGaN et AlGaN), ces fluctuations
de composition entraînent une non-homogénéité de la répartition des atomes dans le cristal.
Ces fluctuations ont lieu à très petite échelle, de l’ordre du rayon de Bohr de l’exciton, i.e.
quelques nanomètres. En utilisant des conditions de croissance optimisées et originales, nous
avons produit des couches d’AlGaN uniformes. Une signature claire de cette homogénéité est
l’observation de pics de luminescence fins (entre 100 et 200 meV) se rapprochant des largeurs
attendues pour des couches parfaitement homogènes. La largeur des pics étant directement lié
aux Stokes-shift de la luminescence, nous avons également observé une réduction de ceux-ci.
Enfin, il a été constaté que l’incorporation du Ga et donc la morphologie de surface de
l’AlGaN est influencée par l’état de contrainte de la couche. Des conditions riche-Ga favorisent
ainsi la croissance de couches lisses, partiellement contraintes sur l’AlN, mais présentant des
gradients de composition à cause de l’incorporation préférentielle de l’Al. En conditions riche-
N, la couche se relaxe rapidement et l’incorporation du Ga est facilitée, mais elle présente une
morphologie de surface rugueuse. Enfin, la croissance riche-N favorise la création de lacunes
qui sont défavorables aux propriétés optiques (présence de bandes de défaut par exemple).
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LE RECUIT de couches d’AlGaN est couramment utilisé après la croissance de telles couchespar MOCVD pour la réalisation de dispositifs. Il permet en effet d’activer le dopage p dansces couches, en luttant contre la passivation des accepteurs Mg par l’hydrogène. En MBE,un tel recuit n’est pas nécessaire, grâce à la faible pression partielle d’hydrogène au sein
de l’enceinte de croissance.[PP10] Le recuit haute température de couches AlxGa1−xN est également
utilisé après implantation de dopants ions terres rares (Tm3+, Tb3+, Eu3+ et Pr3+, etc.) et permet
leur activation.[LAR+08][PMF+09] Enfin, le recuit est également utilisé pour réaliser des contacts
électriques ohmiques sur des couches d’AlGaN. Dans ce cas, il s’agit de recuire à des températures
modérées (moins de 900 ˚C) les empilements servant pour les contacts. Pour des couches à fortes
teneurs en Al, l’empilement standard est constitué d’une multicouche V/Al/V/Au (en allant du maté-
riau vers la surface). Le recuit sous N2 induit un mélange de ces différentes couches et en particulier
la formation de composés VxNy, V-Al-N ou encore Al-Au. La formation de VN est particulière-
ment intéressante car il possède un faible travail de sortie et permet donc de réaliser des contacts
ohmiques. Concernant les propriétés d’émission de lumière, nous nous y sommes intéressé comme
une possibilité d’influer sur l’homogénéité de l’alliage d’AlGaN à plus ou moins grande distance. Il
serait ainsi possible d’ajuster les propriétés de confinement intrinsèque et donc l’efficacité radiative
dans nos couches. Une étude bibliographique a permis de déterminer les conditions idéales de recuits
permettant d’éviter la dégradation des couches.
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3.1. Étude bibliographique des conditions de recuits
3.1 Étude bibliographique des conditions de recuits
La littérature pour des recuits de ternaires AlGaN est peu abondante, se concentrant en particulier
sur l’effet de recuits sur des couches (Al, Ga)N dopées. Toutefois, deux paramètres clés se dégagent
concernant la qualité des couches non-dopées après recuits : l’atmosphère et la température.
3.1.1 Choix de l’atmosphère de recuit
Deux choix s’offrent : soit faire les recuits sous air (ou oxygène), soit sous azote. Dans le pre-
mier cas, il faut alors s’attendre à une éventuelle incorporation d’oxygène (O) dans la couche. C’est
en effet ce qui est observé par Rajasingam et al., avec une très forte incorporation de l’O, puisque
ce dernier peut même complètement remplacer l’N sur une profondeur de plusieurs centaines de
nanomètres.[RSK+03] Le choix de l’atmosphère est donc prépondérant pour la qualité de la couche :
tous nos recuits ont donc été effectués sous atmosphère d’azote afin d’éviter l’incorporation d’oxy-
gène en surface de l’échantillon.
3.1.2 Choix de la température de recuit
Le choix de la température de recuit est naturellement dicté par la nécessité d’avoir un effet sur
la couche sans toutefois la détériorer. On s’attend à ce que l’AlN soit bien plus résistant que le GaN
vis-à-vis de la température. C’est en effet ce qui est observé et la tendance est similaire pour les
couches d’AlGaN, suivant leur teneur en Al. Pour des recuits sous atmosphère d’azote, la température
maximale de recuit est de l’ordre de 1150-1200 ˚C. De plus, il ne semble pas y avoir d’effet du
recuit sur l’AlGaN pour des températures inférieures à 800-1000 ˚C.[RSK+03] Pour des températures
supérieures à 1100 ˚C, il a été observé une séparation de phase pour une couche d’Al0,72Ga0,28N
(croissance MOCVD sur AlN/Al2O3).[KDF+99]
3.1.3 Protection de la surface
Afin de protéger la surface et éviter une éventuelle contamination, un substrat d’AlN sur saphir
a également été apposé face AlN sur la surface d’AlGaN. La couche d’AlN permet d’empêcher la
dissocation de la surface par diffusion de l’N de la couche vers l’extérieur.[LAM+07][LAR+08] Pour
des recuits à très haute température, il est également envisageable de protéger la surface par une
couche d’AlN épitaxiée, épaisse de 10 à 20 nanomètres. Il a ainsi été montré qu’il était possible de
recuire jusqu’à 1300 ˚C des couches de GaN encapsulées dans de l’AlN, ce dernier résistant à des
températures aussi hautes que 1500 ˚C.[PZSR99][LWA+04]
3.2 Recuit de couche d’AlGaN
Les couches d’AlGaN ont été réalisées à différents rapports de flux métalazote et ont des compositions
nominales en Al variant entre 50 % et 70 % (échantillons N1229, N1233, N1234 et N1237). Un descriptif
des conditions de croissances utilisées est donné dans le tableau 3.1. Ce tableau donne également les
compositions en Al attendues à partir du rapport des flux AlN (en condition riche-Ga) ou
Al
Al+Ga (en
condition riche-N). La composition absolue des couches a été mesurée par RBS. On peut noter que
pour les couchesN1229 et N1233 la composition mesurée est inférieure d’environ 5 % à la composition
nominale. Cela s’explique par l’incertitude sur les flux de métaux (en particulier celui de Ga, d’autant
que la composition nominale a été calculée en faisant l’hypothèse d’un taux d’incoration du Ga de 100
%) ainsi que sur celui de la source d’N. Pour la couche N1234, la composition mesurée est supérieure
de 5 % à la valeur nominale. Dans ce dernier cas, il faut chercher l’origine de l’erreur du côté de
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Réf N1229 N1233 N1234 N1237
Ts (˚C) 680 680 780 700
Teneur nominale en Al (%) 60 70 45 50
Rapports de flux
Al + Ga /N 1,2 0,9 0,9 1
Al/Ga 1 >1 1 1
Teneur mesurée en Al (RBS, %) 54 65 49 50
Températures cellules (˚C)
Ga 860 830 850 855
Al 1130 1135 1120 1125
TABLE 3.1 – Conditions de croissance et compositions nominales des couche d’AlGaN recuites. Les
couches font environ 450 nm d’épaisseur (2 heures de croissance) et sont déposées sur une couche
tampon d’AlN d’environ 50 nm.
la température de croissance. En effet, à 780 ˚C la désorption du Ga devient forte. La couche ayant
été réalisée en condition riche-N, le ratio des flux Al/Al+Ga est alors sous-estimé, le flux réel de Ga
sur la surface étant inférieur à la valeur mesurée par oscillations RHEED. On peut noter que pour la
couche N1237, les teneurs nominale et mesurée sont identiques, illustrant le fait qu’à température de
croissance faible (700 ˚C) et ratio métal/N de 1, il est aisé de contrôler finement la composition des
couches d’AlGaN.
Ces couches ont ensuite été recuites durant 30 minutes au laboratoire LMGP (Grenoble). Tous les
recuits ont été réalisés sous atmosphère d’azote à une température relativement basse (950 ˚C) due à
une limitation en puissance de chauffe du four de recuit.
3.3 Analyse par diffraction de rayons X de couches minces re-
cuites
Dans un premier temps, l’effet du recuit a été analysé par DRX au laboratoire LMGP (Grenoble)
sur la série de couches minces d’AlGaN décrites dans le tableau 3.1. Des balayages en 2θ−ω pour des
raies symétriques 0004 de l’AlN et de l’AlGaN ont été réalisés par DRX. Comme vu précédemment,
cette famille de plan apporte peu d’information sur l’état de contrainte des couches. En revanche, la
position du pic permet d’avoir une bonne idée des variations éventuelles de composition avant et après
recuit. Nous avons choisi d’analyser la raie 0004, bien que moins intense que la raie 0002, afin d’être
plus sensible à de faibles variations de composition et de permettre de déconvoluer au maximum les
pics attribués à l’AlGaN.
La figure 3.1 présente les balayages réalisés avant et après recuit pour les couches d’AlGaN dé-
crites en table 3.1. Le pic à environ 2θ = 76,4˚ correspond au pic AlN 0004 relaxé. (La position
du pic avant et après recuit n’a pas été corrigée malgré les faibles décalages d’alignement). Une re-
marque immédiate est que le recuit ne semble pas avoir les mêmes effets pour les différentes couches.
L’échantillon N1229 présente un spectre quasi identique avant et après recuit, avec un double pic d’Al-
GaN à 2θ = 74,2˚ et 2θ = 74,45˚. L’échantillon N1233 présente un décalage du pic AlGaN vers l’AlN
après recuit ainsi que la disparition d’un pic peu intense à 2θ = 75,5˚. Le pic d’AlGaN est symétrique
avant et après recuit. Pour la coucheN1234, le pic d’AlGaN (2θ = 75,5˚) est asymétrique et ne présente
aucun décalage après recuit. Les couches N1233 et N1234, réalisées en conditions riche-N, présentent
deux profils distincts de pics de diffraction. La couche N1234 a une température de croissance basse :
le profil symétrique du pic est une indication d’une couche homogène en composition. En revanche,
la croissance à haute température en condition riche-N (N1234) semble produire un gradient de compo-
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Réf N1229 N1233 N1234 N1237
Teneur nominale en Al (%) 60 70 45 50
Teneur mesurée en Al (RBS, %) 54 65 49 50
2θ «attendu» (˚) 74,76 75,15 74,58 74,62
2θ mesuré en DRX (˚) 74,2-74,45 74,67 74,0 74-74,4
Teneur en Al calculée à partir du 2θ mesuré (%) 38-45 52 32 32-44
TABLE 3.2 – Compositions nominales et mesurées par RBS/C des couche d’AlGaN recuites, ainsi
que positions des pics 0004 mesurées par DRX.
sition selon l’axe~c. Étonnamment, un pic peu intense apparaît après recuit (2θ = 75,6˚), en complète
opposition avec le cas précédent. Enfin, la coucheN1237 présente un spectre riche avant et après recuit,
avec un pic principal d’AlGaN composé de nombreux épaulements (a minima 4). Le recuit semble
faire varier leurs intensités respectives ainsi que leurs positions. Cette couche montre également un
pic de faible intensité, apparaissant après recuit, à 2θ = 75,4˚.
On remarque également que les positions des pics principaux sont assez éloignées de la position
attendue pour une couche relaxée à la composition mesurée en Al (tableau 3.2). Ce décalage peut
s’expliquer par une contrainte de la couche par le substrat d’AlN puisque le décalage a lieu vers
de plus faibles angles 2θ , i.e. de plus grandes valeurs de paramètres de maille c. Dans le cas d’une
contrainte biaxiale, la couche est donc en compression dans le plan (paramètre de maille a) sur l’AlN.
La figure 3.2 présente l’évolution du paramètre de maille c déduite de la détermination de la compo-
sition par RBS et DRX. Pour le RBS, la valeur de c calculée correspond à une couche complètement
relaxée. On note que le paramètre de maille cmesuré en DRX est systématiquement plus grand que la
valeur relaxée. Les couches d’AlGaN sont donc systématiquement contraintes (en extension hors du
plan et sans doute en compression dans le plan).
Les épaulements observés pour les pics 0004 (en particulier sur la couche N1237) sont dus à la
présence de plusieurs phases à différentes compositions en Al dans la couche. De tels épaulements ont
également été observés pour des couches d’Al0,25Ga0,75N réalisées en MOCVD avec couche tampon
d’AlN sur Al2O3.[SHW+05] Il est probable que dans notre cas, comme en MOCVD, la séparation
de phase soit principalement latérale.[SHW+05][WZJ+07] Cette séparation de phase latérale serait
à relier à la croissance colonnaire typique des nitrures d’élément III. De plus, l’inhomogénéité serait
exacerbée dans le cas de l’AlGaN car comportant deux espèces (Al et Ga) aux longueurs de diffusion
extrêmement différentes. Pour tenter de s’en assurer, une étude en cartographie de PL a été menée.
Cette dernière est présentée dans la suite de ce chapitre.
3.4 État de contrainte avant et après recuit haute température
Dans le cas du binaire GaN, le recuit, jusqu’à des températures d’environ 1100˚C, n’apporte pas a
priori de changements sur l’état de contrainte et l’énergie de PL des couches (analyse par spectrosco-
pie Raman, croissance MBE sur Al2O3).[HKB+99] Rajasingam et al. relèvent que le recuit haute tem-
pérature sous N ne semble pas avoir d’influence sur l’état de contrainte d’une couche d’Al0,31Ga0,69N
(spectroscopie Raman ; croissance PA-MBE sur GaN/Al2O3).[RSK+03]
3.4.1 Analyse de l’état de contrainte par Spectroscopie Raman
Généralités sur l’usage de la spectrosopie Raman pour les matériaux III-nitrures
La spectroscopie Raman est une technique classique pour quantifier l’état de contrainte de semi-
conducteurs. Seuls trois modes de phonons sont actifs pour une structure wurtzite : A1, E1 et E2. En
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FIGURE 3.1 – Balayages 2θ -ω sur la raie 0004 de l’AlGaN et de l’AlN, avant et après recuit sous
azote à 950 ˚C. a) échantillonN1229, b) N1233, c) N1234, d) N1237.
119
3.4. État de contrainte avant et après recuit haute température
5 0 5 5 6 0 6 55 , 0 5
5 , 0 6
5 , 0 7
5 , 0 8
5 , 0 9
5 , 1 0
5 , 1 1
5 , 1 2
5 , 1 3
0 , 5 1  %
0 , 5 1  %
0 , 4 7  %









t e n e u r  e n  A l  ( R B S ,  % )
0 ,  6 7  %
FIGURE 3.2 – Valeurs du paramètre de maille c pour les différentes compositions mesurée en RBS
des couches N1229, N1233, N1234 et N1237. Les carrés correspondent aux valeurs calculées à partir de la
réflection symétrique 0004 en DRX et les cercles à celles calculées à partir de la composition RBS
(valeurs relaxées). Les valeurs en pourcents indiquées correspondent à la relaxation cDRX−cRBScRBS . Les
valeurs de c mesurées sont en accord avec celles présentées en 2.4.2 et 2.5 (couches de compositions
similaires réalisées en PA-MBE).
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FIGURE 3.3 – Représentation schématique des modes de phonons pour des matériaux III-N wurtzite
plan c. a) A1, b) E2(l), et c) E2(h). D’après [CCG+11].
Mode de phonons AlN GaN
A1(LO) 890,0 734,0
E2(h) 657,4 567,6
TABLE 3.3 – Modes de phonons à 300 K (en cm−1) pour le GaN et l’AlN, d’après [CCG+11].
outre, dans le cas d’une structure plan c et pour une excitation selon l’axe z (perpendiculaire au plan
c), on observe alors seulement les modes A1(LO, «longitudinal optic») et E2. Le mode E2 est séparé
en deux modes à haute et basse fréquence E2(h) et E2(l). Le phonon A1 (LO) vibre selon z alors
que le phonon E2 vibre dans le plan c (figure 3.3). Le mode A1(LO) correspond à un déplacement
en opposition de phase (phonons optiques) des atomes métalliques (Ga et Al) et d’N. Les modes E2
correspondent à des vibrations, en opposition de phase, des atomes d’N (mode E2(h)) ou métalliques
(mode E2(l)).[Har02] Dans le cas des matériaux nitrures en phase wurtzite plan c, le phonon E2(h)
non-polaire est généralement utilisé pour l’analyse de la contrainte.
Les valeurs des modes de phonon actifs pour des nanostructures plan c en configuration de ré-
trodiffusion (éclairement selon la normale à la surface et collecte des photons en rétrodiffusion) sont
données table 3.3.
Application au cas de l’AlGaN à forte concentration en Al Pour des alliages ternaires AlxGa1−xN
avec 50% < x < 70%, le phonon E2(h) présente un mode dominant de type GaN aux alentours de
590-600 cm−1. La position de ce mode varie linéairement avec la composition. A priori le déca-
lage en fréquence avec la composition est moins rapide pour ce mode de phonon que pour le mode
A1.[CAA+97] En revanche, ce mode est particulièrement sensible aux variations de contrainte dans
le plan, que ce soit pour un matériau binaire ou un alliage tel que l’AlGaN.[SKN04] La figure 3.4 pré-
sente l’évolution des différents modes de phonons pour de l’AlGaN en structure wurtzite, en fonction
de la composition.
La relation entre décalage du pic E2(h) (en cm−1) et déformation est donnée par l’équation 3.1,
avec α et β potentiels de déformation pour le phonon.[SKN04]
∆ω = 2αεxx+βεzz (3.1)
Dans le cas d’une contrainte bi-axiale dans le plan, la composante σz de la contrainte selon z est
alors nulle et on a (cf. 1.2.1) :
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FIGURE 3.4 – Évolution de la fréquence des modes de phonons en fonction de la composition en
Al d’un alliage d’AlGaN, pour une structure wurzite. En haut, calculs en traits pleins et mesures
expérimentales en symboles d’après [GSB00] et en bas mesures expérimentales d’après [DGS+02].
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Mode de phonons α β
AlN GaN AlN GaN
A1(LO) -743 -663 (théor.) ; -685 (exp.) -735 -877 (théor.) ; -997 (exp.)
E2(h) -877 -740(théor.) ; -818 (exp.) -911 -727 (théor.) ; -797 (exp.)
TABLE 3.4 – Potentiels de déformation pour les modes de phonons E2(h) et A1(LO) (en cm−1) pour
le GaN et l’AlN, d’après [WB00].
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FIGURE 3.5 – Spectres Raman (rétrodiffusion) pour la couche d’AlGaNN1237 avant et après recuit
sous azote. Le spectre correspondant au saphir est également montré.
Le tableau 3.4 donne les valeurs des potentiel de déformation pour le GaN et l’AlN, en cm−1,
pour les phonons E2(h) et A1(LO).
Influence du recuit sur la contrainte
Des spectres Raman ont été acquis avant et après recuit afin de déterminer l’effet de celui-ci sur
l’état de contrainte des couches d’AlGaN. Un recuit a ainsi été réalisé sur une couche d’Al0,5Ga0,5N
sur substrat AlN/saphir avec un rapport de flux et une température de croissance optimisés (III/N = 1
et TS = 700 ˚C ; échantillonN1237).
La figure 3.5 montre les deux spectres Raman en configuration de rétrodiffusion z(xy)z¯ avec une
excitation à λ = 514 nm, à 300 K. Cette figure montre également un spectre correspondant au saphir
du substrat, utilisé afin de faciliter la discrimination des pics. Les mesures ont été réalisées avec un
pas de 1 cm−1. Le spectre du saphir montre deux pics pour l’intervalle 500-1000 cm−1. Ces pics à
580 et 750 cm−1 correspondent à deux modes Eg, caractéristiques de la structure saphir mesurée en
configuration de rétrodiffusion.[PK67]
Les pics de forte intensité correspondent à la couche d’AlN du substrat ; le pic à ω = 889,1 cm−1
étant attribué au phonon A1(LO) et celui à ω = 656,6 cm−1 au phonon E2(h) («AlN-like»). Pour
l’AlGaN, on note également un pic de très faible intensité à ω ≈ 830 cm−1, correspondant vraisem-
blablement au phonon A1(LO). Le phonon E2(h) («GaN-like») est plus intense et présente un décalage
en fréquence avant et après recuit. L’indexation des pics de phonon est présentée dans le tableau 3.5.
Le décalage en fréquence du mode E2(h) est estimé à ∆ω ≈ + 5 cm−1. En utilisant les potentiels de
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AlxGa1−xN E2(h) A1(LO) Réf.
Al0,4Ga0,6N 588 («GaN-like») 804
[KMS06]Al0,6Ga0,4N 592 («GaN-like») 831
AlN 887




AlN 658 («AlN-like») 889
TABLE 3.5 – Nombres d’onde (en cm−1) des phonons optiques en configuration de rétrodiffusion.
déformation du GaN et en faisant l’hypothèse d’une contrainte purement dans le plan et biaxiale, ce
décalage correspond à une déformation supplémentaire du matériau de ∆εxx ≈ - 0,5 %. La couche
d’AlGaN était fortement contrainte en compression dans le plan par le substrat AlN : le recuit semble
donc accroître encore cette déformation. Une seconde hypothèse serait que le décalage en fréquence
soit dû à la création de zones plus riches Al au sein du matériau. Dans ce cas, un décalage de 5 cm−1
ne correspond qu’à une variation de composition de seulement quelques pourcents (aux alentours de 5
%). La teneur moyenne en Al avant recuit est de 50 % (mesurée par RBS), et l’évolution de la position
du pic E2(h) correspond à un passage à une teneur en Al de 55 % à 60 % après recuit. On peut donc
interpréter cette évolution comme la création d’inhomogénéités de composition induite par le recuit.
Une interprétation plus poussée de l’évolution des spectres Raman avec le recuit est délicate du fait
du peu de signal provenant de la couche AlGaN (en particulier le signal provenant du mode A1(LO)
est très faible), ainsi que par la présence de pics relatifs à l’AlN et au saphir provenant du substrat
AlN/Al2O3.
Afin de vérifier l’homogénéité de la contrainte ou de la composition, des acquisitions ont été
réalisées à différents points de la surface avant et après recuit (figure 3.6). On constate en particulier
que le pic E2(h) de l’AlN ne varie pas en fréquence que ce soit avec le recuit ou avec la position
sur l’échantillon. Le pic E2(h) de l’AlGaN montre quant à lui un décalage vers les hautes fréquences
après recuit. Ce dernier est identique quelque soit la position sur l’échantillon et on peut également
noter que l’état de contrainte de l’AlGaN est homogène avant recuit. Il est donc possible de conclure
que la variation en fréquence du pic E2(h) de l’AlGaN est bien due au recuit. Le recuit a donc bien
pour effet de modifier la contrainte et/ou la composition de la couche d’AlGaN.
3.4.2 Contrainte pour deux stœchiométries différentes et sans recuit ex situ
Nous avons également étudié l’influence de la stœchiométrie (i.e. le rapport de flux III/N) sur
l’état de contrainte de couches d’AlGaN à forte teneur en Al. La figure 3.7 présente les deux spectres
Raman, à l’ambiante, pour des couches d’Al0,7Ga0,3N réalisées à basse température (685 ˚C). La
première a été réalisée avec un rapport de flux φIII/φN = 1 (coucheN1364) et la seconde avec φIII/φN =
0,9 (coucheN1365). Il est à noter que la faible température de croissance a entraîné une accumulation
de Ga pour la couche avec φIII/φN = 1. Pour l’échantillon en condition riche-N, aucune accumulation
n’a été observée au RHEED et la surface est demeurée lisse. Les résultats sont peu concluants, le
pic Raman E2(h) de l’AlGaN étant peu intense. De plus, sa position étant également sensible à la
composition, il est possible que de faibles décalages en fréquence soient à attribuer à une variation de
composition avec le rapport de flux. Ainsi, le décalage en fréquence entre les deux couches est sans
doute dû en grande partie à une plus forte teneur en Al dans la couche riche-N. Il est donc difficile de
discriminer effet de composition et effet de contrainte pour ces échantillons.
Pour l’échantillon réalisé en condition légèrement riche-N, nous avons également vérifié l’ho-
mogénéité de l’échantillon. La figure 3.8 montre que le pic Raman E2(h) de l’AlGaN semble être à
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FIGURE 3.6 – Spectres Raman (rétrodiffusion) à différents points de la couche d’AlGaNN1237 avant
(NR) et après recuit (R) sous azote.





TABLE 3.6 – Conditions de croissance pour les échantillonsN1364 et N1365.
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FIGURE 3.7 – Spectres Raman (rétrodiffusion) pour deux couches Al0,7Ga0,3N réalisées avec des
rapports de flux métaux/azote de 0,9 et 0,1.
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FIGURE 3.8 – Spectres Raman (rétrodiffusion) pour la coucheN1365 d’Al0,7Ga0,3N réalisés à différents
points sur l’échantillon.
position constante. Cela serait signe d’une homogénéité de contrainte et de composition sur l’échan-
tillon, comme attendu pour une croissance avec un rapport de flux proche de la stœchiométrie et à
basse température.
3.5 Influence du recuit sur les propriétés optiques
Deux effets du recuit sur les propriétés optiques sont envisageables : le premier est lié à une
séparation de phase (phase riche-Al et phase riche-Ga), on s’attend donc à ce que les propriétés
optiques de l’alliage deviennent caractéristiques de la phase riche-Ga après recuit ; le second est lié
à des fluctuations à l’échelle atomique (entre alliage présentant un ordre et alliage désordonné par
exemple). Dans ce dernier cas, la localisation de l’exciton sera alors modifiée par le recuit. La PL sera
particulièrement sensible à ces modifications puisqu’elle consiste à créer des excitons dans l’alliage
et à mesurer l’énergie des photons émis lors de leur recombinaison. L’énergie des photons recueillis
sera alors caractéristique de la localisation s’exerçant sur l’exciton.
Pour des températures de recuits élevées (1350 ˚C sous azote), Albrecht et al. ont observé un décalage
vers les faibles longueurs d’onde (décalage vers le bleu, «blueshift») de la luminescence après recuit.
Ce décalage est très faible pour des couches à 25 % ou 80 % d’Al, mais atteint 140 meV pour des
couches à 56 % (croissances PA-MBE à 800-850 ˚C sur AlN/Al2O3) 1.[ALN+05]
1. Un ordre 1 :1 est observé pour leurs couches. Le «blueshift» de la luminescence serait alors lié à la disparition de cet
ordre après recuit. L’absence d’ordre de ce type dans nos couches est vraisemblablement dû aux plus faibles températures
de croissance utilisées dans notre cas ; la formation de sur-structure étant sans doute d’origine cinétique.
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FIGURE 3.9 – Spectres de PL en deux points de la coucheN1234. Les étoiles correspondent à l’émission
du laser à 193 nm utilisé pour l’excitation.
Afin d’étudier les effets du recuit sur les propriétés optiques, des couches d’AlGaN ont été analy-
sées en PL résolue en température. De plus, nous avons réalisé des cartographies de PL à l’ambiante
afin de déterminer si le recuit avait une influence sur l’homogénéité à l’échelle du micromètre.
3.5.1 Analyse de la luminescence d’une couche d’AlGaN sans recuit
La figure 3.9 présente les spectres de PL en deux points proches de la coucheN1234, obtenus avec
une excitation de forte puissance à 193 nm (6,42 eV), à 5 K. Les spectres montrent un pic de forte
intensité à λ = 290 nm (4,28 eV), assigné à une émission en bord de bande. Pour le spectre 3.9b), on
observe des pics supplémentaires dans ce pic principal à environ 275 nm (4,51 eV) et 311 nm (4 eV).
Ce spectre présente également un pic peu intense à 334 nm (3,60 eV), sans doute une bande de défauts
profonds de type DAP (bande «bleue»). Il est à noter que le pic d’AlGaN au point b) est légèrement
moins intense qu’au point adjacent (d’un facteur 1,4). Si l’on ne tient pas compte du Stokes-shift entre
les pics de luminescence d’une couche idéalement homogène et celle d’une couche inhomogène, la
longueur d’onde d’émission de l’AlGaN correspond à un alliage à 35 % d’Al. L’écart en énergie entre
le bord d’absorption (déduit de la composition mesurée par RBS/C) et pic de PL est d’environ 300
meV. C’est donc un fort Stokes-shift, tel qu’attendu pour une couche réalisée à haute température en
condition riche-N (cf. chapitre 2).
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TABLE 3.7 – De gauche à droite : Évolution de PL entre 5 K et 300 K pour la coucheN1237 avant (NR)
et après (R) recuit.
3.5.2 Influence du recuit sur la localisation de l’exciton
Afin d’étudier l’influence du recuit sur les propriétés de localisation de l’AlGaN, des mesures de
PL résolues en température ont été réalisées avant et après recuit (table 3.7). On peut en particulier
noter que le pic de PL a deux composantes. À basse température, et jusqu’à 180 K pour la couche
non-recuite et 100-120 K pour celle recuite, le pic haute énergie est dominant.
La figure 3.10 présente l’évolution en fonction de la température du pic d’émission de PL pour
la coucheN1237 avant et après recuit. Les pics ont été ajustés à l’aide de gaussiennes, en épousant
préférentiellement leur côté haute énergie. On note qu’avant et après recuit, la position du pic de PL
à 7 K est quasi identique (E ≈ 4,22 eV). L’évolution de la position du pic est toutefois radicalement
différente avant et après recuit. Dans le premier cas, l’énergie d’émission augmente légèrement jus-
qu’à T ≈ 100 K puis stagne jusqu’à 140 K, pour enfin décroître continuement jusqu’à atteindre E
= 4,13 eV à T = 300 K. Dans le second cas, la position du pic suit à une allure radicalement dif-
férente : d’abord légèrement croissante entre 7 K et 40 K, elle décroît ensuite jusqu’à 200 K, pour
ensuite ré-augmenter jusqu’à l’ambiante. Dans le cas de la couche non-recuite, l’évolution de la lu-
minescence est typique d’une évolution en forme de S («S-shape») de l’énergie de PL. Cette forme
en S (diminution-augmentation-diminution de l’énergie de luminescence) est la conséquence d’une
localisation de l’exciton sur des fluctuations aléatoires de composition. La légère augmentation de
l’énergie de PL traduit la délocalisation des excitons depuis des états localisés vers des états étendus.
La diminution de l’énergie de PL lorsque la température se rapproche de l’ambiante est liée à la varia-
tion de l’énergie de bande interdite du matériau massif. La forme en S (tout du moins l’augmentation
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FIGURE 3.10 – Énergie du pic de PL avant et après recuit pour la coucheN1237, entre 7 K et 300 K.
(Excitation à λ = 244 nm, puissance d’excitation de 50 µW)
puis diminution de l’énergie de PL) est couramment modélisée à l’aide d’une équation de Varshni
modifiée (équation 3.3). La première partie est l’équation de Varshni telle que définie en 1.2.2, le
terme σ décrit la localisation de l’exciton (kB, constante de Boltzmann)







Toutefois, il n’a pas été possible d’ajuster aux données expérimentales une courbe de type Varshni-
modifiée. Cela s’explique en partie par la forme des pics de PL qui rend difficile la détermination
précise d’un maximum (pics non gaussiens, comportant plusieurs épaulements).
L’évolution après recuit est atypique, en particulier la remontée en énergie du pic entre 200 K et
l’ambiante. On peut ainsi noter qu’entre la couche recuite et non-recuite, il y a un décalage ∆E de +50
meV à 300 K. On peut attribuer cette forte variation à la disparition d’une localisation additionnelle
dans la couche, qui était assez forte pour piéger les excitons à température ambiante. Les largeurs
à mi-hauteur des pics de photoluminescence à 5 K, avant et après recuit, sont importantes, malgré
l’utilisation de conditions de croissance optimisées pour obtenir des couches homogènes. Elles sont
ainsi d’environ 266 meV avant recuit et de 227 meV après recuit.
Concernant l’intensité de PL (et par suite, l’efficacité quantique des couches), on peut noter que
la couche recuite émet plus intensément à l’ambiante que celle non-recuite. La figure 3.11 présente le
suivi, en fonction de l’inverse de la température, de l’intensité maximum de PL (avant et après recuit).
L’efficacité quantique (ratio I300KI5K ) est malgré tout très limitée dans les deux cas, puisque de seulement
0,1 % avant recuit et 0,2 % avec recuit.
L’efficacité quantique de la couche recuite laisse donc supposer que le recuit crée de la localisation
excitonique dans la couche d’AlGaN à 50 %. Cette localisation est intéressante pour la réalisation de
dispositifs émetteurs de lumière. Elle permet en effet de s’affranchir de la forte densité de dislocations
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FIGURE 3.11 – Intensité du pic de PL avant et après recuit pour la coucheN1237, entre 7 K et 300 K,
en fonction de l’inverse de la température de mesure (K−1).
(centres de recombinaison non-radiatifs) présente dans les couches nitrures. Les excitons sont donc
piégés sur ces centres de localisation et ne rejoignent donc pas les dislocations.
3.5.3 Cartographie de PL avant et après recuit
L’étendue spatiale des fluctuations d’alliage a été étudiée avant et après recuit d’une couche mince
d’AlGaN (échantillon N1237). Pour ce faire, les couches ont été mesurées en PL en balayant la surface
de l’échantillon. Les cartographies ont été réalisées à température ambiante avec une excitation à λ =
244 nm, avec un balayage assuré par une platine micrométrique.
Il est à souligner que ces mesures sont en général davantage réalisées par cathodoluminescence
(CL), car il est alors aisé de réaliser un balayage spatial. Si la cartographie par CL offre les avantages
de pouvoir exciter à haute énergie et de permettre un balayage fin (de type imagerie MEB), elle
se heurte en revanche aux effets de charge du matériau AlGaN sous le faisceau électronique. Il en
résulte le plus souvent une perte de résolution de l’image ainsi qu’un signal bruité et peu intense. Une
méthode alternative est d’injecter les porteurs de charges en réalisant des contacts électriques sur une
structure de type DEL, on parle alors d’électro-luminescence (EL). La résolution de la cartographie
en PL est limitée par la longueur d’onde utilisée (244 nm) qui correspond approximativement au plus
petit pas de mesure utilisé (200 nm). De façon plus générale, l’étude de la PL de couche d’AlGaN
dépend fortement de la taille de la cartographie considérée : ainsi certaines corrélations peuvent par
exemple apparaître (ou disparaître) lorsque la taille de la cartographie varie (y compris pour des zones
de mesures similaires).
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FWHM (meV) Emoyen (eV) Réf.
MO-VPE Al0,44Ga0,66N 16,3 4,54
[CRB+03]Al0,61Ga0,39N 17,4 4,86
Al0,76Ga0,24N 26,6 5,24
PA-MBE Al0,50Ga0,50N 15,2 4,32 N1237
TABLE 3.8 – Comparaison de la largeur à mi-hauteur, ainsi que de l’énergie moyenne de lumines-
cence, des histogrammes obtenus par cartographie de la luminescence de couches d’AlGaN réalisées
en VPE et PA-MBE.
Cartographie de PL avant recuit
L’homogénéité de nos couches est comparable à celle mesurée par Christen et al. sur des couches
d’AlGaN à forte teneur en Al obtenues par MOVPE. 2[CRB+03] Leurs mesures ont été réalisées à 6 K
par CL sur des zones de 6 x 4 µm2. Une cartographie de taille comparable (10 x 10 µm2) a été réalisée
sur la couche N1237, à température ambiante. Les histogrammes en longueur d’onde ont été ajustés par
des fonctions gaussiennes. Les résultats sont présentés dans le tableau 3.8. La teneur en Al dans notre
coucheN1237 a été déterminée par Rutherford Backscattering Spectroscopy. Cette mesure, purement
chimique et indépendante de l’état de contrainte, a donné une teneur en Al de 50 %. La figure 3.12
présente les résultats de la cartographie de PL sur la couche d’Al0,5Ga0,5N de l’échantillon N1237.
Comme pour la couche MOVPE, les distributions sont resserrées autours de la valeur moyenne. Tant
pour les croissances PA-MBE que MOVPE, les largeurs à mi-hauteurs des distributions gaussiennes
(correpondant aux maxima d’intensité des pics de micro-photoluminescence) pour des alliages à 40-
60 % sont ainsi inférieures à 20 meV (figure 3.13).
Une première conclusion est qu’aussi bien en MBE qu’en MOVPE, les couches sont très homo-
gènes à l’échelle de la mesure et ne présentent a priori pas de cluster ou de fluctuations significatives
de composition à grande échelle. Les Stokes-shift observés sont donc liés à des fluctuations à l’échelle
nanométrique. Il est à souligner que le groupe de Christen a rapporté des valeurs de Stokes-shift très
faibles, identiques aux valeurs minima prévues par la théorie dans le cas d’un désordre d’alliage
intrinsèque. Dans ce cas, l’élargissement des raies de luminescence est uniquement dû au fait que
l’exciton «voit» tant les atomes d’Al que ceux de Ga (cf. chapitre 1).
Il est intéressant de comparer les résultats des mesures effectuées sur les couches VPE et MBE.
Toutefois, plusieurs points sont à garder en tête pour comparer les mesures : l’une a été réalisée à
l’ambiante et l’autre à température cryogénique, et le pas est très différent (200 nm pour nos mesures
par PL et dix fois plus faible pour les mesures par CL).
Dans un premier temps, on peut noter (pour une même composition) que l’émission moyenne (i.e.
la moyenne spatiale de la luminescence de plus forte intensité en chaque point de la cartographie)
est moins élevée de plusieurs centaines de meV pour la couche MBE, même en corrigeant de la
température de mesure. Le décalage dû à la température est d’environ 110 meV (estimé par des
mesures de PL à 5 K et 300 K). Si l’on corrige de façon arbitraire l’énergie moyenne d’émission
par cette valeur, alors cette dernière serait de 4,43 eV. Il est clair que cette valeur correspond à un
fort Stokes-shift de la luminescence. Elle est notamment inférieure d’environ 220 meV à celle d’une
couche de même composition, telle que celles réalisées par Christen et al. Malgré tout, la distribution
spatiale de l’énergie d’émission est similaire pour les deux types de croissance. Il y a donc davantage
de localisation dans les couches MBE mais celle-ci se fait sans doute à une échelle inférieure au pas de
nos mesures. D’autre part, l’émission telle que mesurée en PL provient en réalité de zones localisées
sur la surface, qui bien que de faibles dimensions (quelques µm2) émettent bien plus intensément que
le reste de la surface. Cette dernière hypothèse est corroborée par le fait que lorsque l’on mesure en
2. Croissances sur substrat Al2O3 suivie de 2 µm de GaN pris en sandwich entre des couches tampons 30 nm d’AlN
(réalisées à basse température). Les couches ne présentent pas de fissures.
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FIGURE 3.12 – Cartographie de PL à l’ambiante pour la couche d’AlGaNN1237.
PL l’échantillon avec un faisceau de grande taille alors le pic de PL est à 4,13 eV. L’émission à 4,32
eV est située à l’intérieur de ce pic mais ne représente qu’environ 1/10 de l’intensité du pic.
Le maximum d’intensité d’émission mesurée en macro-PL sur les couches d’AlGaN à forte teneur
en Al (PA-MBE) n’est donc pas l’émission de la couche dans son ensemble mais provient plutôt de
zones de dimensions micrométriques émettant plus intensément et à plus basse énergie que le reste de
la couche. Ces zones présentent également davantage de localisation des porteurs. Enfin, le reste de
la couche est très homogène à l’échelle de la mesure, le décalage d’émission par rapport à un maté-
riau parfaitement homogène étant vraisemblablement dû à des fluctuations à l’échelle nanométrique.
Afin d’illuster les variations de l’intensité d’émission de PL, la figure 3.15 présente les variations
d’intensité, sur la même zone de mesure que la figure 3.12. À première vue, il ne semble par y avoir
de corrélations spatiales entre intensité d’émission et énergie d’émission. On peut toutefois noter que
l’intensité d’émission varie de presque un ordre de grandeur sur la zone analysée.
L’énergie de PL et son intensité sont néanmoins en partie corrélées, avec un coefficient de Pearson
r égal à 0,34. (On peut supposer que cette corrélation provient d’un point singulier émettant à basse
énergie sur la cartographie 10 x 10 µm2.) Toutefois, une cartographie de plus grande taille (40 x
40 µm2) montre a contrario une absence quasi totale de corrélation entre énergie et intensité (r =
0,07). Cette dernière cartographie présente toutefois une énergie moyennée (4,32 eV) ainsi qu’une
distribution en énergie (FWHM = 12,8 meV) très similaires au balayage 10 x 10 µm2. Une autre
information intéressante sur ces cartographies est la distribution des largeurs à mi-hauteur des pics de
PL. La cartographie (40 x 40 µm2) représentant la largeur des pics de PL est ainsi présentée figure
3.19. La corrélation entre énergie de PL et largeur des pics est forte (r = -0,93), figure 3.20. Les pics
les plus fins émettent donc à plus haute énergie, comme attendu lorsque le Stokes-shift diminue.
Contrainte et distribution spatiale de la luminescence Les faibles fluctuations de l’énergie de
PL mesurées pour la coucheN1237 indiquent que les couches sont uniformes en contrainte (à l’échelle
du pas de la mesure, donc micrométrique). En effet, la contrainte est également une source de déca-
lage d’énergie d’émission. Les variations de distances inter-atomiques induites par la pression vont
entraîner un décalage de l’énergie de bande interdite (vers le bleu en compression et vers le rouge
en tension). Dans notre cas, une possible variation de la contrainte de 0,5 % a été déterminée par
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FIGURE 3.13 – Statistique (largeur à mi-hauteur et énergie moyenne d’émission donnée par une loi
normale), après ajustement point par point de la cartographie fig. 3.12 par des gaussiennes.
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FIGURE 3.14 – Graphe de corrélation pour la cartographie 10 x 10 µm2 sur la couche N1237. Le
coefficient de corrélation (Pearson) est de 0,35.
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FIGURE 3.15 – Intensité de PL de la cartographie de la couche N1237 présentée fig. 3.12.
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FIGURE 3.16 – Cartographie de PL 40 x 40 µm2 de la couche N1237.
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FIGURE 3.17 – Statistique de la cartographie de PL 40 x 40 µm2 de la couche N1237.
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FIGURE 3.18 – Intensité de PL (40 x 40 µm2) de la couche N1237.
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FIGURE 3.19 – FWHM des pics de PL de la cartographie 40 x 40 µm2 de la couche N1237 présentée
fig. 3.16.
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FIGURE 3.20 – Graphe de corrélation énergie de PL-FWHM de la cartographie 40 x 40 µm2 de la
couche N1237 présentée fig. 3.16. Le coefficient de Pearson est de -0,93.
137
3.5. Influence du recuit sur les propriétés optiques
E (e
V)
2 0  µm
4 , 2 3 2
4 , 2 3 4
4 , 2 3 6
4 , 2 3 7
4 , 2 3 9
4 , 2 4 1
4 , 2 4 3
4 , 2 4 4
4 , 2 4 6
FIGURE 3.21 – Cartographie de PL (20 x 20 µm2, pas 200 nm, temps d’acquisition 1 s) à l’ambiante
pour la couche d’AlGaNN1237 recuite.
spectroscopie Raman. Cela correspond à un décalage de l’émission de PL d’environ 30 meV. 3 La
couche d’AlGaN à 50 % que nous avons réalisée présente une variation de l’énergie de luminescence
de seulement 15 meV. Cette valeur est également 2-3 fois plus faible que l’élargissement dû au confi-
nement de l’exciton («excitonic linewidth») dans un alliage parfaitement homogène d’AlGaN à 50 %
(∆E = 40-50 meV). Cela signifie que les distributions locales de la localisation de l’exciton, et donc
de la composition 4 ne sont pas responsables de la distribution à plus grande échelle de l’énergie de
luminescence.
Cartographie de PL après recuit sous N2
Le même type de cartographie a été réalisée après recuit de la couche d’AlGaNN1237. La figure
3.21 présente une cartographie 20 x 20 µm2 à 300 K sur la couche N1237 recuite. L’ajustement gaus-
sien des différents pics de PL constitutifs de la cartographie, conduit à une émission moyenne à 4,24
eV (figure 3.23). L’énergie moyenne d’émission après recuit est donc significativement décalée vers
le rouge (de 80 meV). Cela est en opposition des mesures en macro-PL réalisées également à 300 K
(pour rappel le blueshift était alors de 50 meV). C’est une claire indication qu’il est également néces-
saire de tenir compte des variations d’intensité de µ-PL entre les différents points des cartographies
avant et après recuit.
On remarque la présence de deux zones (en bleu sur la figure 3.22), d’environ 1 µm2, émettant
beaucoup moins intensément que le reste des points (entre 4 à 5 fois). Ces zones ne semblent toutefois
pas corrélées avec l’énergie de PL. Il est possible de relier l’existence de ces zones à la présence de
défauts non-radiatifs piégeant les porteurs de charges et diminuant l’efficacité d’émission de lumière
par recombinaison radiative.
La distribution de PL après recuit présente une largeur à mi-hauteur d’environ 8 meV, soit donc
presque deux fois plus faible que celle trouvée avant recuit. Cela confirme que la localisation trouvée
3. Une telle contrainte correspond par exemple à un décalage déjà loin d’être négligeable de 3 cm−1 du pic Raman
E2 (h). En considérant qu’un alliage d’Al0,5Ga0,5N a une dépendance à la pression de 4,6 cm−1 par GPa (moyenne entre
GaN, 4,24 cm−1 par GPa, et AlN, 4,99 cm−1 par GPa )[GSS+01], alors 3 cm−1 correspond à une pression de 0,65 GPa.
D’autre part, la variation d’énergie de bande interdite est d’environ 41 meV par GPa.[SAY+99]
4. Données par exemple par la largeur à mi-hauteur d’une raie de PL, cf. chapitre 1 et modèle donné en annexe E.
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FIGURE 3.22 – Intensité de PL de la cartographie de la couche N1237 recuite présentée fig. 3.21.
après recuit est bien due à une inhomogénité de composition à l’échelle de la maille élémentaire, à
laquelle la cartographie de PL n’est pas directement sensible.
À première vue, il ne semble pas y avoir de relation directe entre énergie de PL et intensité de PL.
Le graphe de corrélation (échantillon recuit N1237R recuit, zone cartographiée 20 x 20 µm2, pas 200
nm) entre intensité et énergie d’émission de PL est présenté figure 3.24. Le coefficient de corrélation
de Pearson est de 0,43, ce qui est donc le signe d’une corrélation positive, mais peu marquée, entre
intensité et énergie d’émission. On peut ainsi affirmer que, globalement, l’intensité de l’énergie de PL
augmente avec l’énergie d’émission. Il est également à noter que la distribution en énergie est centrée
autours de 4,243-4,244 eV, comme illustré par la figure 3.25.
La comparaison avec la figure 3.23 est également intéressante. Dans ce dernier cas, on constatait
en effet qu’un grand nombre de points émettaient à 4,240 eV. Le nombre de points émettant à 4,244
eV était faible, illustrant le fait que la luminescence à l’échelle macroscopique provient d’un nombre
réduit de points (estimé grossièrement à 10 %) émettant un peu plus intensément que le reste des
points.
Des cartographies et analyses similaires (figures 3.26, 3.27, 3.28, 3.29 et 3.30) ont été réalisées sur
une zone de 40 x 40 µm2, avec pour résultat un coefficient de Pearson énergie-intensité de PL de 0,35
(indiquant donc également une relation linéaire entre énergie et intensité de PL). Cette cartographie
présentait également des zones émettant notablement moins que le reste de la zone cartographiée. La
corrélation énergie de PL-largeur à mi-hauteur est singulière pour cette cartographie (figure 3.31). En
effet, énergie de PL et FWHM sont faiblement corrélées positivement (r = 0,38), donc à l’opposé du
comportement attendu. Toutefois, cela peut s’expliquer par la forte homogénéité de la couche : en
effet la répartition des énergies de PL et de leurs largeurs à mi-hauteur étant ressérée, il est probable
que la corrélation observée soit en partie due aux incertitudes de mesures.
Enfin, il a été réalisé un balayage sur une zone de grande dimension (200 x 200 µm2, pas de 1
µm) de cet échantillon après recuit (figure 3.32). On note immédiatement, sur la figure présentant la
cartographie en énergie de la PL, l’existence de zones de grandes dimensions (quelques centaines de
µm2) émettant à des énergies éloignées de plusieurs dizaines de meV.
La répartion en énergie des points de la cartographie (figure 3.33) montre une distribution nette-
ment bimodale, avec un mode principal centré à 4,243 meV, avec une distribution normale d’environ
16 meV. Le second mode (comptant moins d’occurences) est centré à 4,23 eV.
Si l’on s’intéresse à la répartion en intensité (figure 3.34), on constate tout d’abord l’existence de
zones de petites dimensions émettant peu intensément. De façon similaire à l’observation faite sur le
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FIGURE 3.23 – Statistique (largeur à mi-hauteur et énergie moyenne d’émission donnée par une loi
normale), pour la couche N1237 recuite, d’après la cartographie fig. 3.23.
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FIGURE 3.24 – Graphe de corrélation pour l’échantillon N1237 après recuit (zone balayée de 20 x 20
µm2). La régression linéaire est indiquée en trait rouge. Le coefficient de corrélation de Pearson est
de 0,43.
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FIGURE 3.25 – Répartition des points du graphique 3.24.
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FIGURE 3.26 – Cartographie de PL (40 x 40 µm2, temps d’acquisition 1 s) à l’ambiante pour la
couche d’AlGaNN1237 recuite.
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FIGURE 3.27 – Intensité de PL de la cartographie de la couche N1237 recuite présentée fig. 3.26.
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FIGURE 3.28 – Statistique (largeur à mi-hauteur et énergie moyenne d’émission donnée par une loi
normale), pour la couche N1237 recuite, d’après la cartographie fig. 3.26.
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FIGURE 3.29 – Graphe de corrélation (énergie-intensité de PL) pour la cartographie de 40 x 40 µm2
pour la couche N1237 recuite. Le coefficient de Pearson de la régression linéaire (en trait rouge) est
de 0,35.
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N 1 2 3 7 R
FIGURE 3.30 – Répartition des points de la figure 3.29
.
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FIGURE 3.31 – Graphe de corrélation (énergie de PL-FWHM) pour la cartographie de 40 x 40 µm2
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FIGURE 3.32 – Cartographie 200 x 200 µm2 de PL sur l’échantillon N1237 recuit.
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FIGURE 3.33 – Statistique correspondant à la figure 3.32, la répartition suivant une loi normale est
représentée en ligne pointillée.
balayage 20 x 20 µm2, elles correspondent à des défauts non-radiatifs. On peut également noter la
présence d’une zone de grande dimension (en bas à droite de l’image) dont l’intensité de luminescence
est corrélée avec des énergies comprises entre 4,21 et 4,24 eV. Cette zone correspond donc au second
mode d’émission.
Ce second mode correspond également à des largeurs à mi-hauteur de pics plus élevées, aux
alentours de 150-160 meV contre 130-140 meV pour le reste de la surface (figure 3.35). On note
également l’existence d’une forte corrélation entre énergie de PL et largeur à mi-hauteurs des pics.
Les pics émettant à haute énergie ont tendance à posséder de plus faibles largeurs à mi-hauteur. Cela
est confirmé par un coefficient de Pearson entre énergie de PL et largeur à mi-hauteur négatif et proche
de 1 (r = -0,75).
La répartition des points (énergie de PL vs intensité de PL) présente un coefficient de Pearson
élevé (r = 0,65), dont l’origine est à chercher dans la bimodalité de la répartition en énergie de la
luminescence (figures 3.37 et 3.38).
Comparaison des cartographies de PL avant et après recuit pour une couche d’Al0,5Ga0,5N
Le tableau 3.9 présente une comparaison des cartograhies de PL (balayages de 40 x 40 µm2) avant
et après recuit de la couche N1237. Les résultats de mesures de PL en champ proche (SNOM) sur des
couches d’AlGaN à 42 et 50 % sont également présentés.
On peut immédiatement noter que l’énergie de PL moyennée (i.e. calculée en faisant la moyenne
spatiale des énergies d’émission) montre un comportement inverse de celui observé en macro-PL.
Ainsi, entre l’échantillon recuit et non-recuit, on note un décalage vers le rouge de l’émission alors
qu’à l’échelle macro l’émission est décalée vers le bleu (à 300 K). De plus, l’énergie de PL «moyenne»
est supérieure à l’émission en macro-PL (de 193 meV pour la couche non-recuite et 63 meV pour
la couche recuite). Cela illustre bien le fait qu’il faut également prendre en compte les différences
d’intensités d’émission entre les différents points de la surface.
Si l’on s’intéresse à la distribution de l’énergie de PL sur la surface de l’échantillon, on remarque
que les distributions sont très resserrées autours de la valeur moyenne. En particulier, on note qu’après
recuit la largeur à mi-hauteur de la distribution en énergie n’est que de 3,8 meV, donc très inférieure
à la largeur à mi-hauteur du pic d’émission (environ 140 meV). Cela est une preuve de l’assez bonne
homogénéité de la couche N1237 (que ce soit avant ou après recuit) puisque des valeurs de FWHM aux
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FIGURE 3.34 – Cartographie 200 x 200 µm2 en intensité de PL sur l’échantillon N1237 recuit.
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FIGURE 3.35 – Cartographie 200 x 200 µm2 de la largeur des pics de PL sur l’échantillon N1237 recuit.
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FIGURE 3.36 – Graphe de corrélation (énergie de PL-FWHM) pour la cartographie 200 x 200 µm2
sur l’échantillon N1237 recuit.
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FIGURE 3.37 – Graphe de corrélation (énergie-intensité de PL) pour la cartographie de 200 x 200
µm2 pour la couche N1237 recuite. Le coefficient de Pearson de la régression linéaire (en trait rouge)
est de 0,65.
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FIGURE 3.38 – Répartition des points de la figure 3.37
.
N1237 N1237R Al0,42Ga0,68N a Al0,50Ga0,50N a
Énergie de macro-PL @ 300 K (eV) 4,13 eV 4,18
Énergie moyennée de PL @ 300 K (eV) 4,323 4,243 4,325 4,621
FWHM de la distribution en énergie (meV) 20,05 3,8 9,4 13,6
FWHM moyennée du pic de PL (meV) 162 137,5 97,8 156,9
Coefficients de corrélation (Pearson)
énergie de PL-intensité 0,07 0,35 0,45 -0,14
énergie de PL-FWHM -0.93 0,38 -0,44 -0,05
a Couches (non recuites) 2,2 µm réalisées en MOCVD sur substrat Al2O3 (avec une couche tampon
AlN 250 nm et super-réseau AlN/AlGaN 350 nm). Les cartographies de PL ont été réalisées en
champ proche par SNOM, avec un balayage couvrant 6 x 6 µm2 ou 8 x 8 µm2, avec des pas de 100
nm. [PLM+11]
TABLE 3.9 – Paramètres statistiques des cartographies de PL (40 x 40 µm2 pour des couches
d’Al0,50Ga0,50N réalisée par PA-MBE (couche N1237) et MOCVD (d’après [PLM+11]).
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alentours de 150 meV sont dans la gamme des valeurs rapportées pour des couches à 50 %, mesurées
à l’ambiante.[KSS+06] Enfin, la couche (non recuite) N1237 réalisée en PA-MBE présente des carac-
téristiques de luminescence (distribution de l’énergie de luminescence et largeur à mi-hauteur du pic
de PL) très similaires à celles d’une couche de MOCVD de composition proche réalisée et mesurée
en SNOM par Pinos et al..[PLM+11] L’énergie de PL est toutefois décalée de 400 meV entre couches
d’Al0,50Ga0,50N PA-MBE et MOCVD, mais cela peut être mis sur le compte d’une légère erreur dans
la détermination de la teneur en Al des couches MOCVD.
Pour la couche recuite d’Al0,50Ga0,50N, la largeur à mi-hauteur moyenne ainsi que la distribution
en énergie des pics de PL sont particulièrement faibles : on peut donc supposer que le recuit ho-
mogénéise la couche tant à l’échelle excitonique qu’à plus grande échelle (micrométrique). On peut
également noter que la couche recuite présente une corrélation (faible mais significative) entre énergie
de PL et intensité d’émission.
Concernant le rapport entre largeur et énergie de pics de PL, il se dégage comme tendance que,
pour des couches PA-MBE recuites ou non ou encore réalisées en MOCVD, les spectres de PL s’élar-
gissent lorsque l’énergie d’émission diminue. 5 La largeur des pics de PL est directement liée à l’exis-
tence de modulation de composition à très petite échelle (sub-100 nm). À plus grande échelle (micro-
métrique), la variation en position du pic de luminescence est liée à des fluctuation à grande échelle
d’énergie de bande interdite, et donc de la teneur en Al, de l’alliage. On peut supposer que les do-
maines présentant les plus faibles énergies sont plus riches en Ga. L’existence d’une telle séparation
de phase est sans doute liée à la différence de longueur de diffusion des adatomes de Ga et d’Al sur
la surface. Les fluctuations d’alliages à petite échelle sont en grande partie responsables du décalage
en émission entre alliage parfaitement homogène et alliage en partie désordonné. Ainsi, en reprenant
le formalisme développé par Eliseev et al. (cf. chapitre 1 et réf. [EPLO97]), le décalage en émission





L’amplitude des fluctuation à petite échelle est donnée par le paramètre σ . Typiquement, ces
dernières sont comprises entre 10 et 50 meV pour des alliages MOCVD d’AlGaN à 30-50 % en
Al.[PLM+11] Pour un alliage à 50 % émettant à E = 4,18 eV (cas de la couche recuite N1237, le
décalage S (Stokes-shift) est d’environ 200 meV (à 300 K). Cela correspond à des fluctuations de
potentiel à petite échelle d’environ 70 meV. À plus grande échelle (au-delà de quelques centaines
de nanomètre), les variations à grande échelle de composition sont responsable de la distribution en
énergie des pics de PL. Si l’on s’intéresse uniquement à l’échantillon recuit, la variation maximum
d’énergie d’émission est d’environ 20 meV sur la cartographie 40 x 40 µm2 et 50 meV sur la cartogra-
phie 200 x 200 µm2. Cela correspond respectivement à des variations de composition de ± 1 et 2 %.
L’existence de ces variation de composition à grande échelle est avérée par la variation concomitante
de largeur à mi-hauteur des pics de PL.
L’origine des fluctuation à petite échelle est sans doute liée à des causes multiples et interdépen-
dantes :
– contrainte inhomogène entraînant des accumulations locales de Ga sur les zones les plus re-
laxées,
– fortes différences de mobilité entre atomes de Ga et d’Al, mais également de taux de désorption,
– rugosité de surface créant des cluster riches en Al de très petites dimensions.
5. Pour la cartographie de PL sur une zone de 40 x 40 µm2 sur l’échantillon recuit N1237, la corrélation est cependant
positive. Cela illustre bien la difficulté d’extraire des tendances générales à partir des cartographies, celles-ci présentant




L’influence d’un recuit sous atmosphère d’azote sur l’homogénéité (et donc les propriétés
optiques) de couches d’Al0,50Ga0,50N a été étudiée. Tout d’abord, il a été constaté que le re-
cuit avait un effet sur l’état de contrainte et l’homogénéité en composition de la couche. Après
recuit, la contrainte et/ou la teneur en Al dans le plan est accrue, sans doute à cause d’une
ré-organisation partielle de la couche. L’efficacité quantique est plus forte après recuit, tout en
demeurant faible. Outre la confirmation de la présence de deux échelles de taille pour l’inhomo-
généité (à l’échelle du micron et à l’échelle du nanomètre)[PLM+11], des cartographies de PL
montrent une diminution après recuit de la localisation à petite échelle et permettent d’établir
que la composition de l’AlGaN varie d’environ 2 % à l’échelle micrométrique.
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AFIN de réaliser des diodes électroluminescentes efficaces, il est d’usage d’introduire dansla zone active des structures permettant de localiser les porteurs de charges. Cette loca-lisation permet d’inhiber les mécanismes de recombinaisons non-radiatives et ainsi defavoriser l’émission de lumière à température ambiante. Dans cette partie, ces propriétés
seront principalement caractérisées par spectroscopie optique afin de tenter de lier optimisation de
l’émission à l’ambiante et conditions de croissance. Cela ne doit pas faire oublier que ces considé-
rations sont surtout valables pour des structures réalisées par MO-CVD. En PA-MBE, il est possible
de se passer de telles hétérostructures, en choississant des conditions de croissance conduisant à la
création intrinsèque de centres de localisation dans un alliage AlxGa1−xN. La zone active est donc
uniquement constituée d’une couche épaisse d’AlGaN. L’intérêt d’une telle approche a été montrée
par Liao et al., avec une LED à 273 nm présentant une puissance de 1,4 mW, et un rendement quan-
tique externe de 0,4 %.[LTKM11] Il est également possible de réaliser des puits quantiques (QW)
contenant des centres radiatifs de localisation, induits par la croissance.
Dans une structure à puits quantiques, l’énergie de l’émission est controlée par de nombreux
paramètres tels que : l’épaisseur du puits quantique, la hauteur du puits de potentiel (i. e. la teneur en
Al de la barrière), le nombre de périodes, ou encore l’état de contrainte.
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FIGURE 4.1 – Variation de l’énergie de PL avec l’épaisseur du puits GaN dans AlN. D’après
[ASJ+03].
4.1 Puits quantiques GaN dans AlN
La réalisation de puits quantiques GaN/AlN est un moyen de contrôler finement la longueur
d’onde d’émission (en particulier via l’épaisseur de puits).[ABM+03] De plus, on s’assure un ren-
dement d’émission à l’ambiante (mesures d’IQE) plus élevé que pour une couche sans localisation
contenant une grande densité de défauts. L’intérêt de ce type de structure réside dans la relative sim-
plicité du contrôle de leur croissance : la PA-MBE permet facilement de contrôler l’épaisseur des
insertions à moins que la monocouche atomique, avec des interfaces planes. Toutefois, pour émettre
dans l’UV-C (i.e. λ < 300 nm ≡ E > 4 eV), il est nécessaire d’utiliser des puits GaN très fins d’épais-
seur inférieure au nanomètre (figure 4.1). Cela est au détriment de l’efficacité quantique de l’émission,
puisque pour des puits très fins les fonctions d’onde de l’électron et du trou s’étendent dans les bar-
rières AlN en dehors du puits quantique GaN.[ZLLJ00]
La figure 4.2 présente les spectres de photoluminescence à basse température (7 K) d’un super-
réseau GaN/AlN de 50 périodes (réf. N1388). Chaque période est constituée, en épaisseurs nominales,
d’une alternance de 1,5 nm de GaN suivie de 3,4 nm d’AlN. Le pic principal est le plus intense à
λ = 344-353 nm, ce qui correspond bien à l’émission de puits quantiques GaN d’épaisseur 1,5 nm
(cf. figure 4.1). Les spectres présentent également des pics secondaires correspondant à des franges
d’interférences de type Fabry Pérot.
4.2 Structure à puits quantiques GaN/AlGaN
4.2.1 Barrières d’AlGaN à faible teneur en Al
De faibles teneurs en Al ne permettent pas d’atteindre des énergies d’émission de 4 eV (donc
dans l’UV profond), même pour des puits fins. Par exemple, l’émission de puits GaN épais de 2-3
MC dans une barrière Al0,2Ga0,8N présente un pic à 3,7 eV.[ZLLJ00] Pour des teneurs en Al encore
plus faibles, l’émission du puits est encore plus basse en énergie, aux alentours de 3,6 eV pour des
barrières Al0,07Ga0,938N.[ESH+07][GDD+99]. Pour des puits quantiques fins (épaisseur inférieure à
2-3 nm), l’énergie d’émission va donc croissante avec la teneur en Al de la barrière. Des puits fins sont
principalement sensibles au confinement quantique et l’énergie d’émission augmente avec la teneur
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FIGURE 4.2 – Spectres de PL à 7 K en différents points de la surface du super-réseauN1388 de puits
quantiques GaN/AlN.
en Al. Pour des puits épais, l’émission est décalée vers le rouge lorsque la teneur en Al augmente ;
cela est dû à la présence d’un fort champ électrique dans la structure. 1
4.2.2 Barrières d’AlGaN à forte teneur en Al
Pour de fortes teneurs en Al dans la barrière, il est possible d’atteindre des énergies d’émission éle-
vées, via l’utilisation de puits d’épaisseur sub-nanométrique. Ainsi, pour des barrières d’Al0,8Ga0,2N
de 3 nm, l’énergie d’émission varie de 4,55 eV pour des puits GaN d’épaisseur 4 MC, à 5,13 eV
pour des puits de 1 MC. (croissances MOCVD)[SHH+00b] Toutefois, comme dans le cas de puits
GaN/AlN, les efficacités d’émission sont plus faibles pour des puits de moins d’un nanomètre d’épais-
seur.
Des mesures de PL ont été réalisées sur deux hétérostructures à multi-puits quantiques (20 pé-
riodes) GaN/Al0,70Ga0,3N, comportant des puits quantiques d’épaisseurs 2 nm N1366 et 3 nm N1367
(figure 4.3). Les espaceurs d’AlGaN (e = 7,35 nm) ont été réalisés à basse température et avec un
rapport de flux légèrement riche-N (afin d’éviter toute accumulation de Ga durant leur croissance).
Les spectres de PL montrent une émission intense à environ 260 nm (dont la longueur d’onde varie
suivant l’hétérostructure malgré le fait que les conditions de croissance soient identiques), liée aux
barrières d’AlGaN. Une émission à environ 350 nm est a priori liée à l’émission des puits quantiques
GaN, avec une énergie d’émission sous la bande interdite du GaN massif.
Néanmoins, on note que la position du pic de PL à environ 350 nm n’évolue pas comme attendu
avec l’épaisseur des puits quantiques. Le puits quantique le plus fin devrait émettre à plus haute
énergie que le puits le plus épais. L’émission à 350 nm est donc peut-être uniquement due à une bande
1. Ce champ électrique F est principalement lié à la polarisation des matériaux. Lorsque la teneur x en Al de la
barrière augmente, alors l’intensité du champ électrique augmente linéairement avec x. Finalement, l’énergie d’émission
est bien approximée par E = EGaNg +Econ f inement − eFL.[GDD+99][NBL+05] e est la charge de l’électron et l’énergie
de confinement est également proportionnelle à la teneur en Al de la barrière. Un raisonnement similaire peut être utilisé
dans le cas d’hétérostructures AlGaN/AlN, cf.[TNL+06].
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FIGURE 4.3 – Spectres de PL à 10 K pour deux super-réseaux GaN/Al0,70Ga0,30N comprenant des
insertions GaN de 2 nm N1366 et 3 nm N1367.
de défaut des barrières d’AlGaN. D’autre part, l’absence (ou la faible intensité) de luminescence des
puits quantiques pourrait être alors liée à une forte localisation des excitons au sein des couches
d’AlGaN.
4.3 Structure à puits quantiques AlGaN/AlN
Dans ce cas, la croissance d’AlN étant facile à contrôler (haute température de croissance et
rapport de flux φAlφN > 1), il devient possible d’étudier l’effet des conditions de croissance sur l’ho-
mogénéité du puits AlGaN. Il a été montré par Bhattacharyya et al. que les structures AlGaN/AlN
permettent d’atteindre de fortes IQE. Ainsi, pour des puis quantiques Al0,7Ga0,3N 1 nm dans des
barrières AlN 3 nm, il est possible d’obtenir des IQE allant de 5 à 50 % suivant les conditions de
croissance en PA-MBE.[BMZ+09] Toutefois, ce type de structure est inadapté pour la réalisation de
DEL UV-C, à cause des difficultés liées au dopage et donc à l’injection de porteurs pour des couches
à forts taux d’Al. Une alternative à l’injection «classique», consiste à utiliser un faisceau électronique
de forte énergie (de type MEB). En 2011, il a ainsi été réalisé une émission de lumière à 250 et 280
nm sous injection d’électrons. Dans ce cas, les puissances mesurées en sortie peuvent atteindre 100
mW, soit 2 ordres de grandeurs meilleur que pour des DEL avec injection par contacts des électrons et
des trous.[OBK+10] Les structures utilisées par ces auteurs avaient des rendements d’émission (IQE)
de 36 % à λ = 240 nm (puits Al0,79Ga0,21N 4,5 nn / AlN 15 nm ), 50 % à λ = 250 nm et 80 % à
λ = 280 nm (croissances MOCVD).[BFK10] Ce résultat est intéressant car dans ce cas il n’y a donc
pas de problèmes de dopage ni d’optimisation de la structure afin de contrecarrer la différence de lon-
gueur de diffusion entre électrons et trous. Toutefois, pour que ce type de dispositif s’impose, il sera
nécessaire d’avoir des canons à électrons de faibles dimensions et peu coûteux. Toujours en MOCVD,
des IQE aux alentours de 60 % ont été mesurées pour des hétérostructures AlxGa1−xN 3nm/AlN nm
(10 périodes) avec x = 0,58 (λ = 230 nm) et x = 0,73 (λ = 250 nm).[BYT+11]
Tahtamouni et al. ont montré que le maximum d’efficacité quantique était atteint pour une épais-
seur de puits AlGaN de 2-2,5 nm. Les énergies d’émission étaient de 4,85 eV, 5 eV et 5,6 eV pour
des puits d’épaisseurs respectives 3 nm, 2 nm et 1 nm (puits Al0,65Ga0,35N /barrières AlN 10 nm,
croissances MOCVD).[TNL+06]
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Période φIIIφN TS
(˚C)
λPL (nm) IQE (%) Réf.




[BMZ+09] 1 250 (RT) 50 (IC)
Al0,50Ga0,50N (3 nm)/Al0,65Ga0,35N (3 nm)
≈ 1 290 (RT) 15
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TABLE 4.1 – Conditions de croissance PAMBE et propriétés de PL de super-réseaux AlGaN/Al(Ga)N
favorisant ou non la création d’inhomogénéités de composition (IC).
Dans le cas de super-réseaux constitués par un ternaire (et en particulier lorsque celui-ci constitue
le puits quantique et comporte une forte teneur en Al), l’efficacité quantique interne (ratio entre taux
de recombinaison radiatifs et non-radiatifs) est donc lié aux propriétés intrinsèques du matériau et à la
densité de défauts (impuretés, défauts ponctuels et interstitiels) mais aussi aux effets de la contrainte
sur la structure de bande (effet Stark confiné quantique) et de localisation des porteurs. L’effet Stark
confiné quantique est causé par la présence de forts champs électriques (polarisations spontanée et
piézoélectriques) aux interfaces puits/barrières. La déformation de la structure de bande (puits quan-
tiques «triangulaires») qui en découle provoque une séparation spatiale des électrons et des trous de
part et d’autre du puits. Cette séparation diminue le recouvrement des fonctions d’onde et donc leur
taux de recombinaison. Pour lutter contre cet effet, soit on diminue au maximum la différence de
teneur en Al entre barrière et puits (mais même pour des différences de 5-10 %, le champ électrique
demeure fort), soit on utilise des puits fins (en faible nombre) contraints sur les barrières. (À l’inverse,
on s’attend à un plus fort effet de confinement quantique lorsque la différence de teneur en Al entre
puits et barrières augmente. Cet effet est minoritaire tant que la différence de teneur en Al demeure
suffisante pour assurer le confinement.)
Afin d’augmenter l’efficacité radiative (en diminuant l’effet des centres de recombinaison non-
radiative), il est utile d’introduire de la localisation additionnelle au sein des puits quantiques (fluc-
tuations de composition par exemple). En pratique, cela est possible (en MOCVD comme en MBE)
en jouant avec les conditions de croissance (flux de métaux, température de croissance).
Le tableau 4.1 résume les conditions de croissance utilisées par deux groupes, en PA-MBE, de
super-réseaux AlxGa1−xN/AlyGa1−yN, ainsi que leurs influences sur l’homogénéité des insertions
d’AlGaN.
4.3.1 Influence de la température de croissance
Nous avons tout d’abord réalisé des hétérostructures Al0,60Ga0,40N/AlN comportant 5 puits quan-
tiques fins (e = 1,5 nm) dans une matrice AlN. Les croissances ont été réalisées à «haute» (N1113)
et «basse» (N1114) températures afin de tenter d’apprécier l’effet de la température de croissance sur
les propriétés de localisation des puits (figure 4.4). Nous avons donc supposé que cette différence de
température de croissance n’aurait pas d’influence significative sur les propriétés des barrières d’AlN.
La mesure de la température de croissance a été réalisée en mesurant le temps de désorption du Ga,
après 10 s de dépôt. Le temps de désoprtion était de 3 s (N1113) et 170-220 s (N1114). (Le flux de Ga
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FIGURE 4.4 – Hétérostructures à puits quantiques AlGaN dans AlN (N1113 et N1114).
période SL Capping AlN
AlGaN AlN
Teneur en Al (%) épaisseur (nm) épaisseur (nm) épaisseur (nm)
Nominal 61 1,5 4,5 131,25
HRXRD 48,5 1,47 4,47 137
TABLE 4.2 – Structure du super-réseau AlGaN/AlN N1114 (en nominal et d’après la mesure HRXRD).
était de 0,2 MC.s−1, le taux de couverture du Ga sur l’AlN étant pour simplification supposé constant
quelque soit la température de dépôt.) Le doublement du temps de désorption correspond à une aug-
mentation de température de ∆ TS ≈ + 20 ˚C. La mesure des temps de désoprtion du Ga permet donc
d’estimer une variation de température de croissance d’environ 100-120˚C entre ces deux croissances
(740 ˚C N1113 et ≈ 630 ˚C N1114). Le rapport des flux était riche-Al pour les barrières d’AlN et à la
stœchiométrie (voire légèrement riche N) pour les puits quantiques.
Les structures ont été mesurées en HRXRD et en PL à 193 nm (avec donc une excitation dans les
barrières d’AlN).
HRXRD
Les mesures en HRXRD sur la raie symétrique 0002 ont permis de confirmer la structure des
super-réseaux ainsi que la qualité cristallographique de ces derniers. La périodicité des super-réseaux
a été mesurée à partir de balayages 2θ −ω sur la raie 0002. Le super-réseau N1113 ne présente pas
de façon nette de rebonds (pics satellites additionnels) de type super-réseau. En revanche, l’hétéro-
structure N1114 présente des pics satellites (figure 4.5) et un ajustement à permis de déterminer la
périodicité du super-réseau (cf. tableau 4.2).
Photoluminescence résolue en température
Les super-réseaux présentent des pics de PL centrés à 250 nm (N1113) et 265 nm (N1114), figure
4.6. La différence de longueur d’onde d’émission peut s’expliquer par une plus forte désorption du
Ga à haute température (N1113). On s’attend donc à ce que la teneur en Al des puits soit plus forte,
entraînant un décalage vers le bleu de l’émission. Les spectres présentent également deux pics à 319
nm et 342 nm provenant du porte-échantillon en cuivre. Le super-réseau N1113 présente une série
de rebonds (275, 285 et 295 nm) dont l’origine est indéterminée. Il est à noter que pour les deux
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FIGURE 4.5 – Balayage 2θ −ω sur la réflection 0002 de l’AlN (trait plein). La simulation de la
mesure HRXRD à partir de la structure du super-réseau AlGaN-AlN est présentée en traits pointillés.
Réf. AlN AlGaN ∆ TS (˚C)
tdes (s) tdes (s) eSQW (nm)
N1163 5 100 1,5 80-100
N1164 130 3 100-110
N1165 4 135 4,5 100-110
TABLE 4.3 – Températures de croissance (données en temps de désorption, et variation de température
∆ TS correspondante) pour une série de puits quantiques d’épaiseurs eSQW Al0,65Ga0,35N dans AlN.
hétérostructures, la PL est peu intense quelque soit la température, obligeant des temps d’acquisition
relativement longs (120 s). Toutefois, l’efficacité radiative est de 8,2 % (N1113) et 35,5 % (N1114).
L’intensité de PL à 5 K étant plus forte pour le super-réseau N1113, cela implique principalement que
les mécanismes non-radiatifs sont davantage présents à haute température de croissance. Les largeurs
à mi-hauteur des pics sont de 339 meV (N1113) et 250 meV (N1114). Dans le cas d’un décalage de
l’émission lié uniquement à une variation de la localisation au sein des puits quantiques, on s’atten-
drait à une tendance opposée pour les FWHM des pics de PL. On s’attendrait d’ailleurs à ce que
les meilleurs efficacité quantiques soient plutôt obtenues à haute température de croissance, via la
présence d’inhomogénéités de composition.
4.3.2 Puits quantique unique AlGaN/AlN
Une série de puits quantiques uniques (SQW) a été réalisée afin d’étudier, séparément, les effets
de la température de croissance et de l’épaisseur du puits quantique sur la luminescence. Le tableau
4.3 donne les caractéristiques de cette série d’échantillons (puits quantique unique AlGaN dans AlN).
Les changements de température de croissance ont nécessité des arrêts de croissance sous vide re-
lativement prolongés, ceux-ci étant sans doute néfastes aux propriétés optiques à cause du possible
dépôt d’impuretés. Tous les SQW ont été réalisés en condition légèrement riche-Ga et leur composi-
tion nominale est d’environ 65 %. Pour ces croissances, la température a également été calibrée via la
mesure des temps de désorption d’une quantité fixée de Ga.
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FIGURE 4.6 – PL (λexc = 193 nm) résolue en température pour les couches N1113 et N1114.
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FIGURE 4.7 – PL (λexc = 193 nm) à λ = 193 nm pour les SQW d’épaisseurs 1,5 nm, 3 nm et 4,5 nm,
réalisés à basse température.
Ces structures ont été mesurées en PL à 5 K (figure 4.7), avec une excitation à λ = 193 nm. Les
deux premiers SQW présentent un pic de PL peu intense à λ ≈ 247 nm, et le puits le plus épais émet
à λ ≈ 250 nm. L’émission de ce dernier puits quantique est nettement plus intense que pour les puits
plus fins. La largeur à mi-hauteur du pic de PL de ce pic est remarquablement peu élevée (209 meV),
ce qui semble indiquer un faible degré de localisation.
On note que la longueur d’onde d’émission ne dépend pas ou peu (en particulier pour les deux
puits les plus fins) de l’épaisseur du puits quantique. Ce comportement n’est pas celui attendu lorsque
la largeur des puits diminue (diminution de la longueur d’onde d’émission et augmentation de l’inten-
sité de PL). Il est donc probable que la luminescence des puits fins soit influencée par un phénomène
annexe, sans doute lié à la contamination des interfaces entre AlN et AlGaN au cours de la croissance.
4.4 Structure à puits quantiques AlGaN/AlGaN
Ces structures sont usuelles pour la réalisation de DEL UV-C, notamment par CVD. Générale-
ment, il est choisi d’utiliser des puits quantiques de faibles épaisseurs, avec des différences de teneur
en Al entre puits et barrières de 5 à 10 %. Des IQE élevées ont également été rapportées avec ce
type de stuctures : 70 % pour une structure à 5 puits quantiques Al0,35Ga0,65N 2,5 nm / barrières
Al0,5Ga0,5N 11 nm (MOCVD sur AlN/Al2O3, λ = 285 nm).[SYS+09]
4.4.1 Propriétés optiques de puits quantiques AlGaN dans AlGaN
Lorsque le nombre d’insertions est faible (voir limité à un seul puits quantique), il peut être délicat
d’assigner les pics d’émission de PL. En effet, dans ce cas, l’émission du puits peut être marginale
vis-à-vis de celle de la barrière (dont la luminescence peut présenter plusieurs pics). De plus, les
structures AlGaN présentant souvent un fort Stokes-shift, l’émission de la matrice peut être éloignée
de celle du matériau massif parfaitement homogène et donc être proche de celle prédite pour le puits.
L’observation de deux pics de photoluminescence n’est pas non plus signe que l’on observe un pic dû
à l’émission de la barrière et l’autre dû au puits. Ce double pic peut être en réalité lié à la création de
défauts à l’interface puits/barrière, pouvant être aussi simple que des fluctuations d’épaisseur. Enfin,
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TABLE 4.4 – Tableau synoptique des conditions de croissance de la série de puits quantiques uniques
AlGaN dans une matrice d’AlGaN.
la position de ce pic peut être décalée à cause d’une inhomogénéité de l’alliage, produisant un Stokes-
shift similaire à celui d’une couche épaisse.
Puits quantique unique AlGaN/AlGaN
Étude de l’influence de la température de croissance et de la stœchiométrie Une série d’hété-
rostructures comprenant un puits quantique unique (SQW) d’épaisseur constante (envrion 1,5 nm)
Al0,60Ga0,40N dans une matrice d’Al0,70Ga0,30N a été réalisée. L’effet de deux paramètres de crois-
sance sur les propriétés optiques a été exploré : la température de croissance (à haute, HT, ou basse,
BT, températures) et le rapport de flux φIIIφN (riche-Ga ou riche-N). Le tableau croisé 4.4 présente l’en-
semble des échantillons de la série.
Les spectres de PL à 5 K (excitation à λ = 193 nm) correspondant sont présentés figure 4.8. Le
pic de forte intensité à environ 260 nm est attribué à l’émission de la barrière d’AlGaN. Il est à noter
que dans tous les cas, le pic de forte intensité est principalement dû à l’émission de la barrière et non
du puits quantique unique. Plusieurs hypothèses peuvent être faites pour expliquer la faible efficacité
radiative du puits quantique : le nombre d’insertion limité à une seule, la possible relativement forte
efficacité radiative de la barrière pour certaines conditions de croissance, le faible écart de compo-
sition entre SQW et barrière (environ 10 %) ou encore un mauvais transfert entre puits et barrière
lié à la présence de défauts ou d’impuretés à l’interface. Notons enfin que le rapport de quantité de
matière entre puits et barrière est faible, aux alentours de 3.10−3, ce qui peut expliquer la très faible
luminescence du puits quantique.
Afin de tenter d’identifier l’émission du puits quantique, nous avons réalisé deux hétérostructures
à SQW comprenant l’une un puits quantique d’épaisseur e = 1,5 nm et l’autre un puits quantique e
= 3 nm. Les croissances ont été réalisées à une température de substrat intermédiaire (710 ˚C < TS <
740 ˚C). Pour le puits le plus fin, le spectre de PL (fig. 4.9) présente deux pics (l’un à 265 nm et le
second à 235 nm). Le pic à 235 nm est attribué à l’émission de la barrière AlGaN. Pour le puits plus
épais, le spectre de PL ne présente plus qu’un seul pic de luminescence à 241 nm, dû à l’émission de
la barrière.
Il en découle que pour toute la série d’hétérostructures présentées tableau 4.4, aucune hétérostruc-
ture ne présente clairement un pic de luminescence (à 5K) caractéristique du puits quantique unique
AlGaN. Tous les pics de PL, attribués à l’AlGaN de la barrière, présentent un épaulement ou un pic
secondaire très peu intense à haute énergie. On note que les pics de PL les plus fins sont obtenus pour
des barrières réalisées à basse température de croissance (N1073 et N1075). Cela est en accord avec les
résultats présentés chapitre 2. L’intensité de ces pics est d’autre part environ 5 fois plus intense que
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FIGURE 4.8 – PL à 5 K (λ = 193 nm) de la série d’hétérostructures SQW AlGaN dans AlGaN décrites
tableau 4.4.
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FIGURE 4.9 – PL à 5 K (λ = 193 nm) pour deux puits quantiques uniques AlGaN/AlGaN d’épaisseur
1,5 nm et 3nm.
barrières puits quantique
épaisseur (nm) 105 2
φAl (MC.s−1) 0,17 0,07
φGa (MC.s−1) 0,06 0,18
φAl+φGa
φN 0,92 1
teneur nominale en Al (%) 74 30
TABLE 4.5 – Paramètres de croissance pour l’hétérostructure N1369.
pour les barrières réalisées à haute température (N1074 et N1087), ce qui semble indiquer un plus fort
taux de recombinaisons radiatives pour les couches basse T. Une hypothèse possible pour l’absence
de luminescence de puits quantiques uniques et/ou fins serait que, ceux-ci étant fortement contraints,
leur teneur en Al est plus forte qu’attendue (à cause d’un déficit d’incorporation en Ga). Cela pourrait
expliquer pourquoi on observe néanmoins de la luminescence pour un puits quantique Al0,30Ga0,70
dans Al0,70Ga0,3N (réalisé sans arrêts de croissance aux interfaces, TS = 685 ˚C, tableau 4.5). Dans
ce cas, malgré la sous-incorporation du Ga, la teneur en Al au sein du puits quantique serait suffisam-
ment faible pour assurer de la localisation au sein de ce dernier. La figure 4.10 présente le spectre de
PL d’un tel échantillon (N1369) pour lequel on observe la présence d’un pic de faible intensité à λ =
300 nm relatif à la luminescence du puits quantique.
Influence de l’épaisseur du puits pour des croissances à basse température, φIIIφN = 1 (barrière),
φIII
φN = 1= 0,9 (puits) Deux hétérostructures AlGaN/AlGaN contenant un unique puits quantique
Al0,50Ga0,50N dans une matrice d’Al0,70Ga0,30N ont été réalisées (structures N1289 et N1290). Le ta-
bleau 4.6 résume les conditions de croissances utilisées pour ces deux couches (depuis le substrat
AlN/Al2O3 vers le sommet de la structure). L’épaisseur des puits quantiques est d’environ (à ± 1
MC) 3 nm (N1289) et 6 nm (N1290). Les deux structures ont été réalisées avec un rapports de flux
φAl+φGa
φN de 1 pour les barrières et légèrement riche-N pour les puits, sans arrêt de croissance à l’inter-
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FIGURE 4.10 – PL à 5 K (λ = 193 nm) pour un puits quantique unique Al0,30Ga0,70N/Al0,70Ga0,3N
d’épaisseur 2 nm N1369.
face puits/barrière. La température de croissance étant faible, on s’attend donc à ce que les barrières
présentent une forte homogénéité à petite échelle.
Les spectres de PL à 5 K pour les hétérostructures N1289 et N1290 sont présentés figure 4.11.
Les deux spectres présentent un double pic. Le pic à haute énergie (4,6-4,7 eV) est sans doute lié à
l’émission de la barrière AlGaN 70 % tandis que les pics à 4,04 eV N1289 et 4,32 eV N1290 peuvent
provenir de l’émission du puits quantique unique. Une couche épaisse d’AlGaN 50 % émettant aux
alentours de 4,4 eV, l’émission de PL du puits épais N1290 semble similaire à celui d’une couche
épaisse de même composition. Pour le puits de 3 nm d’épaisseur, l’énergie de PL correspondrait
plutôt à un puits 3 nm d’Al0,35Ga0,65N. Cette forte disparité ne s’explique pas par les conditions de
croissance utilisées, puisque celles-ci sont exactement les mêmes entre les deux couches. Néanmoins,
il semblerait que le fait de réaliser l’hétérostructure avec des conditions de croissance «optimisées»
(ratio de flux et température de croissance, ainsi que sans arrêt de croissance) permet d’obtenir de la
luminescence des insertions uniques AlGaN dans une matrice d’AlGaN.
Super-réseaux de puits quantiques AlGaN/AlGaN
Deux hétérostructures comportant 3 insertions (d’épaisseur 6 nm) d’Al0,55Ga0,45N dans Al0,70Ga0,30N
ont également été réalisées sans arrêts de croissance (N1347 et N1348). La période du super-réseau (me-
surée par HRXRD sur le super-réseau N1347) est de (16,5 ± 1,5) nm. Le tableau 4.7 présente les
conditions de croissance utilisées pour ces deux structures. La photoluminescence à 5 K de l’hétéro-
structure basse température de croissance N1347 présente un doublet de pic, le pic peu intense, à basse
énergie (4,28 eV, 290 nm), étant attribué à l’émission des insertions (figure 4.12) ; le pic le plus intense
à 4,64 eV-267 nm est relatif aux barrières. Lorsque la croissance est réalisée à haute température, un
pic unique est observé. Ce pic présente plusieurs composantes et couvre la gamme 265-285 nm : il
est donc probable qu’il englobe à la fois l’émission des barrières et des puits quantiques.
Il semble donc que réaliser les croissances à basse température conduit à l’obtention de pics fins
pour les puits quantiques. Pour nous en assurer, nous avons réalisé un super-réseau Al0,50Ga0,50N /
Al0,70Ga0,30N N1300 comportant 50 périodes avec des puits fins d’1,5 nm, à basse température (680
˚C), tableau 4.8. La période du super-réseau était de 7,3 nm (en nominal, mesurée à 8,4 nm en DRX).
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N1289 N1290
température de croissance (˚C) 670 677
barrière AlGaN 1
épaisseur (nm) 83 69






épaisseur (nm) 3 6






épaisseur (nm) 105 38
composition nominale en Al (%)





TABLE 4.6 – Conditions de croissance des hétérostructures N1289 et N1290, puits quantiques uniques
AlGaN dans AlGaN.
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FIGURE 4.11 – PL à 5 K pour deux puits quantiques uniques AlGaN/AlGaN d’épaisseur 3 nm N1289
et 6 nm N1290.
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Réf. N1347 N1348















TABLE 4.7 – Conditions de croissance pour les hétérostructures N1347 et N1348.
2 2 0 2 3 0 2 4 0 2 5 0 2 6 0 2 7 0 2 8 0 2 9 0 3 0 0 3 1 0 3 2 0
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FIGURE 4.12 – PL à 5 K (λ = 193 nm) pour les hétérostructures AlGaN/AlGaN N1347 et N1348.
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TABLE 4.8 – Conditions de croissance pour le super-réseau AlGaN/AlGaN N1300.
La figure 4.13 présente la PL à 5 K et 300 K du super-réseau N1300. On constate que le pic le
plus intense est désormais le pic à basse énergie (4,5 eV) correspondant à l’émission des puits quan-
tiques. L’efficacité quantique interne est d’environ 1,8 %, ce qui est faible mais peut-être partiellement
attribué à la faible épaisseur des puits quantiques.
4.4.2 Conclusion
Nous avons appliqué les conditions de croissances PA-MBE «optimisées» pour l’AlGaN (basses
températures de croissance, φIIIφN ≈ 1) à la réalisation de super-réseaux AlGaN/AlGaN. Toutefois,
lorsque le nombre de puits quantiques est faible, la photoluminescence est largement dominée par
l’émission de lumière provenant de la barrière. Pour la réalisation d’un dispositif de DEL, l’utilisation
d’un grand nombre de puits quantiques n’est pas une solution adaptée (en particulier à cause des
fortes différences de longueurs de diffusion entre électrons et trous). En PA-MBE, il semble donc
raisonnable de se passer de puits quantiques pour la zone active, en jouant uniquement sur la maîtrise
de la localisation des porteurs (via les conditions de croissance) au sein de couches épaisses d’AlGaN.
Une autre piste est de remplacer ces couches épaisses d’AlGaN par des super-réseaux courtes périodes
Al(Ga)N/GaN.
4.5 Alliages digitaux GaN/AlN
Les propriétés de puits quantiques GaN dans AlN ont été intensivement étudiées que se soit vis-
à-vis de leurs propriétés optiques ou structurales.[KGBA+08]
Une forme particulière des super-réseaux GaN/AlN est la réalisation de périodes de très faibles
épaisseurs (typiquement quelques monocouches atomiques). Dans ce cas, on s’attend à ce que l’exci-
ton ne soit plus localisé dans le puits puisque son rayon de Bohr est supérieur à l’épaisseur du puits.
L’exciton peut alors explorer le super-réseau et n’est plus sensible au puits de potentiel entre GaN
et AlN. Ce dernier point peut être facilité par l’utilisation d’une barrière d’AlGaN. L’utilisation de
deux binaires GaN et AlN permet toutefois de complètement supprimer d’éventuels effets de locali-
sation liés à des inhomogénéités d’alliage. Pour ces hétérostructures où puits et barrières sont épais
de quelques monocouches, on parle alors de pseudo-alliage, d’alliage digital ou encore de super-
réseau courte période.On rencontre également parfois la dénomination de composés quasi-ternaires.
Il est également possible de réaliser des hétérostructures à puits quantiques AlGaN/AlGaN en menant
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FIGURE 4.13 – PL à 5 K (λ = 244 nm) pour le super-réseau AlGaN/AlGaN N1300.
toute la croissance par cette méthode. Dans ce dernier cas, les puits quantiques eux-mêmes peuvent
être constitués d’un alliage digital. Via la réalisation d’alliages digitaux GaN/AlN , il est possible
de couvrir une vaste plage de compositions en Al. Par exemple, il a été montré en MOCVD que la
plage de composition de l’alliage d’AlGaN peut aller de 0,1 à 0,9, en ajustant uniquement l’épaisseur
d’AlN.[RK11] Afin de différencier les alliages digitaux de super-réseaux plus classiques GaN/AlN,
la notation (GaN)n(AlN)m est fréquemment rencontrée, avec n et m en nombre de monocouches.
L’utilisation de tels super-réseaux à courte période est ainsi fortement répandue pour améliorer l’ho-
mogénéité d’alliages d’InGaN et AlGaN utilisés pour la réalisation de dispositifs (DELs, HEMT,
diodes lasers . . . ).[LSTU11] Il est ainsi possible d’envisager la réalisation de zones actives de diodes
électroluminescentes réalisées grâce à des alliages digitaux AlGaN. Cette technique est néanmoins
peu utilisée dans le cas de croissances MBE, on citera néanmoins les réalisations de Jmerik et al. avec
des DEL constituées de puits quantiques AlGaN digitaux 2[JSM+09] ou de Nikishin et al. avec une
zone active et des zones dopées n et p consistant en couches fines d’AlGaN digital 3.[NHT05]
4.5.1 Choix des épaisseurs de GaN et d’AlN déposées
Pour des épaisseurs de GaN et d’AlN suffisamment fines, il est admis que la teneur en Al de
l’alliage digital d’AlGaN est donnée par le rapport mn+m . Toutefois, pour de si faibles épaisseurs, il
est également important de tenir compte des fluctuations d’épaisseur de l’ordre de ± 1 monocouche
atomique. Un autre problème potentiel peut venir d’un mélange Al-Ga à l’interface («intermixing»).
Ce dernier est toutefois a priori limité à une monocouche. On peut donc tenir pour acquis que l’inter-
mixing est de toute façon inférieur aux fluctuations d’épaisseur déposée.
Le tableau 4.9 est une compilation des différentes périodes utilisées pour des alliages digitaux
avec plus de 50 % d’Al.
On peut considérer, sans rentrer dans le détail des calculs de structures de bande, que l’épaisseur
des périodes est suffisamment fine pour que la teneur en Al de l’AlGaN digital soit simplement donnée
par le rapports des épaisseurs eAlNeAlN+eGaN .
2. Puits quantiques Al0,4Ga0,6N 3 nm constitué d’une alternance Al0,55Ga0,45N 1,5 MC/GaN 0,6 MC par PA-MBE.
L’épaisseur du dépôt GaN est inférieure à la monocouche atomique.
3. alliages Al0,72Ga0,28N réalisés par l’empilement de périodes (Al0,08Ga0,92N 2 MC)/(AlN 4 MC) par NH3-MBE.
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Compo. mesurée (AlN)n (GaN)m nn+m Méthode de croissance Réf.
Al0,6Ga0,4N 4 4 0,5 MOCVD [RK11]
Al0,7Ga0,3N 8 4 0,66
Al0,5Ga0,5N 3 2 0,6 ALE [KKO+93]
Al0,75Ga0,25N 3 1 0,75 MOCVD [MCD+96]
TABLE 4.9 – Structures et compositions mesurées pour des alliages digitaux (AlN)n(GaN)m.
















FIGURE 4.14 – Teneur en Al calculée d’un alliage digital GaN/AlN pour deux épaisseurs de puits
(2 et 3 monocouches), en fonction de l’épaisseur d’une période. Les croix correspondent aux valeurs
expérimentales tirées de [KKO+93] (puits GaN de 2 et 3 MC dans 6 MC d’AlN).
On peut aisément constater que l’on peut donc jouer sur deux paramètres pour ajuster l’énergie de
bande interdite de l’AlGaN :
– l’épaisseur du puits GaN,
– la période du super-réseau c’est à dire l’épaisseur puits + barrière.
Comme noté par Nikishin et al. dans le cas d’alliages digitaux AlGaN/AlN, il y a donc accès à
un réglage «fin» et à un réglage «grossier» de la teneur en Al.[NKC+03] [NHT05] Ainsi, à période
constante, ajouter une monocouche au puits aura davantage d’effet qu’ôter une monocouche à la
période, à épaisseur de puits constante. Une illustration en est donnée figure 4.14.
La diminution du gap, à épaisseur de puits constante, avec la période du super-réseau peut s’ex-
pliquer par une accroissement de la probabilité d’effet tunnel à travers les barrières d’AlN.[SPY+90]
4.5.2 Choix des conditions de croissance
La croissance de couches bidimensionelles GaN (AlN) par PA-MBE est facilitée par la présence
d’un film de Ga (Al) en surface. Il est également possible d’utiliser un excès de Ga durant la crois-
sance tant du GaN que de l’AlN. Dans ce cas, un avantage annexe est qu’il n’y a pas besoin d’inter-
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Réf. Ts (˚C) GaN (s) AlN (s) arrêt sous N (s) nombre de périodes
N1242 750 5 10 5 180
N1257 810 10 10 5 300
N1258 770 10 10 5 300
N1262 760 13 7 10 300
N1263 740 13 10 s Al, 15 s N 200
N1313 650 15 s Ga, 7 s N 8 s Al, 7 s N 100
N1314 650 20 s Ga, 8 s N 8 s Al, 8 s N 100
N1383 745 15 10 10 200
N1384 idem N1383 mais Ga surfactant durant l’AlN 100
N1385 742 15 15 20 100
N1386 750 15 10 20 100
N1398 749 10 10 20 100
N1399 748 5 10 20 100
N1400 742 10 15 25 100
TABLE 4.10 – Conditions de croissance des alliages digitaux GaN/AlN réalisés. Les épaisseurs dépo-
sées de GaN et d’AlN sont données en temps de dépôt. Une période correspond à une double couche
GaN + AlN. Toutes les croissances ont été menées en conditions riche-métal (ratio des flux III/N >
1).
ruption de croissance. Cela permet d’éviter l’éventuelle incorporation d’impuretés durant les arrêts
de croissance. Ces deux approches ont été étudiées en détail par Kandaswamy et al. et l’infuence des
conditions de croissance sur les propriétés structurales et optiques a en particulier été mis en lumière.
Ces deux approches conduisent à des surfaces lisses (rugosités inférieures au nanomètre) avec des
interfaces AlN/GaN abruptes et des qualité cristallographiques similaires. Concernant les propriétés
optiques, il semblerait qu’une croissance sans interruptions (i. e. avec excès de Ga pour l’AlN et le
GaN) permet de minimiser l’intensité de la bande de défauts.[KGBA+08]
Il est à souligner que les températures optimales de croissance pour le GaN et l’AlN sont a priori
très différentes. De plus, il a été établi que le régime avec une bicouche stable de Ga n’existe qu’à des
températures supérieures à 700˚C, mais toutefois inférieures aux températures usuelles de croissance
de l’AlN (750-800 ˚C).
4.5.3 Études optiques et structurales
Le tableau 4.10 présente les conditions de croissance des alliages digitaux réalisés. Les teneurs
en Al visées étaient comprises entre 50 et 70 %, en fonction de l’échantillon. De telle valeurs ont été
choisies afin de pouvoir utiliser ultérieurement ces alliages pour la réalisation de DEL UV-C.
Suivi in situ de l’état de contrainte et de la morphologie par RHEED
La figure 4.15 présente l’évolution de l’intensité du diagramme RHEED durant la croisssance
de l’échantillonN1242. La courbe moyenne (sur 1000 points) en rouge montre que le super-réseau met
sans doute plusieurs dizaines de périodes avant d’atteindre un équilibre. Ainsi, jusqu’au temps t = 790
s, l’intensité croît fortement avant de décroître ensuite progressivement. Cette augmentation d’inten-
sité correspond au dépôt d’environ 39 périodes. Si l’on considère maintenant l’évolution du paramètre
de maille dans le plan du super-réseau, le nombre de périodes nécessaire pour atteindre cet équilibre
est encore plus important. La figure 4.16 présente la variation du paramètre de maille pour le même
échantillon (le zéro correspond au paramètre de maille de l’AlN, considéré comme relaxé). Cette va-
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FIGURE 4.15 – Intensité RHEED (en rouge, moyenne sur 1000 points) durant la croissance de
l’échantillonN1242. Les 15 premières secondes correspondent à une référence prise sur la couche tam-
pon AlN.
riation est mesurée en suivant l’écart e entre tiges de diffraction du diagramme RHEED, l’écart entre
ces tiges étant inversement proportionnel au paramètre de maille. Le RHEED étant une technique
sensible à l’extrême surface du matériau, le suivi de la distance entre tiges permet de connaître l’évo-
lution de la contrainte dans le plan pour la surface du matériau au cours du dépôt. La référence est
prise en mesurant l’écart eAlN entre tiges pour l’AlN, avant dépôt du super-réseau.




Pour l’échantillonN1242, il y a d’abord une relaxation rapide du paramètre de maille «moyen» durant
les quatorze premières périodes déposées (∆aa ≈ 0,42 %). Le paramètre de maille «moyen» décroît
ensuite lentement, jusqu’à se stabiliser au alentours de + 0,17 % après 2500-3000 s de dépôt, soit
125-150 périodes.
Ce comportement (forte relaxation du paramètre de maille lors du dépôt des premières période,
puis retour progressif à un paramètre de maille «moyen» proche de l’AlN) avait déjà été observé par
Kandaswamy et al. lors de la croissance de super-réseaux courtes périodes GaN 1,5 nm/AlN 3 nm sur
substrat GaN (PA-MBE).[KBJ+09]. Dans leur cas, l’apparition du régime stable était observé après
environ 20 périodes déposées. Dans le cas de dépôts sur substrat AlN, le comportement était sensi-
blement différent avec une augmentation du paramètre de maille durant les 10 premières périodes,
jusqu’à une valeur d’équilibre proche du paramètre de maille de l’AlN relaxé.
La température de croissance utilisée pour l’échantillonN1242 (750 ˚C) est comparable à celle uti-
lisée dans la référence [KBJ+09] (720 ˚C). En revanche, le ratio des flux III/N est sans doute suffisant
pour expliquer la différence de comportement. Alors que nous avons réalisé les croissances en condi-
tions riches-métal (III/N > 1), Kandaswamy et al. ont réalisé leurs croissances à la stœchiometrie
(III/N = 1) avec un flux de Ga additionnel durant la croissance de l’AlN. Enfin dans notre cas, la
période du super-réseau est bien plus faible (1 MC de GaN et 3 d’AlN, période 1 nm), soit 4-5 fois
plus faible qu’en [KBJ+09]. Ces deux différences notables (période du super-réseau et rapport de
flux) expliquent sans doute la différence de comportement quant à la relaxation des super-réseaux. En
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FIGURE 4.16 – Variation du paramètre de maille (en rouge, moyenne indicative sur 1000 points)
durant la croissance de l’échantillonN1242.
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FIGURE 4.17 – Paramètre de maille dans le plan en fonction du nombre de périodes (données de la
figure 4.16), échantillonN1242.
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FIGURE 4.18 – Paramètre de maille dans le plan en fonction du temps, échantillonN1242.
effet, ces mêmes auteurs ont également noté que l’importance des relaxations élastique et plastique
dépendait du rapport des flux métal/azote.
La figure 4.18 est un agrandissement de la figure 4.17, présentant l’évolution du paramètre de
maille en fonction du temps.
On note en particulier que l’AlN atteint bien sa valeur de paramètre de maille relaxé durant son
dépôt, mais que celui-ci augmente ensuite durant l’arrêt sous azote. De plus, le dépôt de l’AlN montre
deux étapes : une première (5 premières secondes) avec un paramètre de maille proche de 3,12 Å puis
une diminution rapide (5 s) vers la valeur 3,112 Å. La première phase correspond au dépôt d’une à
deux monocouches d’AlN. On peut supposer que l’AlN est d’abord contraint sur le GaN sous-jacent
puis qu’il se relaxe brutalement vers son paramètre de maille relaxé. La remontée du paramètre de
maille durant l’arrêt sous N, jusqu’à une valeur égale à la valeur maximale atteinte durant le dépôt de
GaN (3,12 Å), semble indiquer que le super-réseau possède alors une valeur moyenne de paramètre
de maille a// autour de cette même valeur de 3,12 Å.
Influence de la température de croissance sur la relaxation Deux super-réseaux constitués de la
même structure ont été réalisés : 300 périodes d’une alternance GaN 2 MC / AlN 3 MC (couches
N1257 et N1258). Seule la température de croissance a été variée : elle est élevée dans les deux cas mais
de 40 ˚C supérieure pour le premier échantillon.
La figure 4.19 présente l’évolution de l’intensité RHEED pour ces deux échantillons. Dans les
deux cas le comportement est similaire. L’intensité RHEED moyenne augmente d’abord durant les
1000 premières secondes de dépôt avant de décroître vers une valeur d’équilibre. On constate cepen-
dant que le temps mis pour atteindre cette valeur d’équilibre semble beaucoup plus court pour une
croissance à 810 ˚C qu’à 770 ˚C. De plus, la variation d’intensité est beaucoup plus marqué dans le
premier cas.
Il est à souligner que dans les deux cas, les variations d’intensités moyennes sont à considérer
sur des temps longs et donc un grand nombre de périodes, ainsi 1000 s correspond au dépôt de 40
périodes.
Si l’on s’intéresse maintenant aux variations du paramètre de maille dans le plan (figure 4.20)
durant le dépôt du super-réseau, on constate que la couche à 770 ˚C suit un comportement similaire
172
4. Hétérostructures à puits quantiques AlxGa1−xN/AlyGa1−yN















FIGURE 4.19 – Évolution de l’intensité RHEED au cours du temps, échantillons N1257 et N1258.
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FIGURE 4.20 – Évolution du paramètre de maille dans le plan en fonction du nombre de périodes
déposées, échantillons N1257 et N1258. Les lignes pointillées correspondent à la valeur de l’AlN relaxé
(a//=3,112 Å).
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FIGURE 4.21 – Évolution du paramètre de maille pour les dernières périodes des super-réseaux N1257
et N1258.
à la coucheN1242 présentée figure 4.17. Le paramètre de maille augmente brutalement durant les 10
premières périodes déposées jusqu’à une valeur moyenne d’environ 3,13 Å, puis diminue ensuite
lentement jusqu’à 45 périodes déposées. Il est à noter que par la suite le paramètre de maille «moyen»
continue d’augmenter doucement pour atteindre 3,135 Å après 300 périodes déposées.
La croissance à 810 ˚C adopte quant à elle un comportement tout à fait original : en effet, le
paramètre de maille «moyen» passe très vite en-dessous du paramètre de maille de l’AlN relaxé. Il
est à rappeler que l’on s’attend plutôt à ce que la valeur de l’AlN relaxé soit une valeur plancher du
système, celle du GaN étant plus élevée. Ici le paramètre de maille commence par décroître durant
les 25-30 premières périodes déposées puis augmente ensuite lentement. Toutefois, le paramètre de
maille «moyen» demeure inférieur à celui de l’AlN durant 160 périodes. Après 300 périodes, il semble
se stabiliser aux alentours de 3,115 Å. Ce résultat très surprenant doit cependant être considéré avec
circonspection. Il est possible qu’un décalage de toute la courbe ait pu avoir lieu suite à une erreur
systématique lors de l’ajustement des tiges de diffraction RHEED.
On remarque également que l’évolution du paramètre de maille lors du dépôt d’une période est
assez différente entre ces deux cas. Si la couche réalisée à 770 ˚C a un comportement similaire à la
couche réalisée à 740 ˚C (N1242), la couche à haute température à un comportement atypique (figure
4.21).
La figure 4.22 montre le diagramme RHEED de la surface après croissance (dernier plan d’AlN)
pour le super-réseaux N1258. L’aspect des tiges de diffraction (tiges «pointées») est caractéristique
d’une morphologie rugueuse pour la surface.
Dépôt Al/N alterné Durant la croissance d’une période du super-réseau, nous avons remarqué que
la surface avait tendance à se rugosifier durant le dépôt de l’AlN (par exemple durant la croissance du
super-réseau N1242 à 750 ˚C). Pourtant l’excès d’Al était alors important puisque le rapport des flux
φAl
φN était de 1,3 à 1,6. A posteriori, il est probable que cette rugosification soit liée à une phénomène
d’échange Al/Ga thermiquement activé. À 750 ˚C, Gogneau et al. ont montré que ce phénomène
pouvait être important, conduisant par exemple à un amincissement de 2-3 MC pour des puits GaN
dont l’épaisseur nominale était de 4-5 nm. Réduire la température permet de limiter ce phénomène :
en-dessous de 720 ˚C, l’amincissement devient inférieur à 1/2 monocouche.[GJM+04]
Dans notre cas (puits GaN très fins, épais de quelques monocouches), on s’attend à ce que la
réduction d’épaisseur soit très faible, de l’ordre de 0,5 MC atomique. Cette rugosification est toutefois
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FIGURE 4.22 – Diagramme RHEED pour le dernier plan d’AlN du super-réseau N1258.
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FIGURE 4.23 – Évolution du paramètre de maille pour les dernières périodes des super-réseaux N1262
et N1263.
sans doute suffisante pour que l’on y soit sensible au RHEED, et c’est sans doute pourquoi les tiges
deviennent pointées durant la recroissance AlN.
Nous avons tenté de profiter du très faible taux de désorption de l’Al pour des températures voi-
sines de 750 ˚C, en réalisant la croissance d’AlN en alternant Al et N. C’est ce qui a été réalisé pour
la coucheN1263, avec une croissance à 740 ˚C. L’idée était de saturer la surface en Al afin de stabiliser
la surface durant la croissance de la barrière AlN.
La structure du super-réseau est a priori très proche de celle du N1262 réalisé de façon classique, cf.
tableau 4.10. Durant la croissance, il a malgré tout été observé une rugosification de la surface durant
la consommation de l’Al sous flux d’N. (La surface s’est également rugosifiée durant la croissance du
super-réseauN1262.) La figure 4.23 présente l’évolution du paramètre de maille à la fin de la croissance
du super-réseau. Pour le dépôt «standard» de la barrière d’AlN, la relaxation est similaire au cas de
l’échantillonN1242. Pour le dépôt en alternant Al et N, le paramètre de maille présente une remontée
brutale à la fin de l’arrêt sous N, puis redescend vers une valeur d’équilibre lors du dépôt GaN. Cela
est sans doute dû au grand paramètre de maille de l’Al massif (4,050 Å en structure cubique faces
centrées, [RKCJ99]). On peut noter que les deux super-réseaux semblent parvenir à un paramètre de
maille «moyen» proche, de l’ordre de 3,135-3,139 Å.
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Dépôts Al/N et Ga/N alternés Dans un second temps, nous avons appliqué la méthode du dépôt
espèce métallique/azote alterné à la croissance du puits GaN. Cette méthode est inspirée du travail
effectué par Christophe Adelmann en 2002, sur la croissance en ALE («Atomic Layer Epitaxy») 4
de puits ou de boîtes quantiques GaN/AlN.[ABJ+02] Toutefois, nous avons choisi de réaliser les
super-réseaux à une température significativement plus basse (650 ˚C contre 740 ˚C). Cela permet
en particulier de limiter la désorption du Ga afin d’avoir un meilleur contrôle de la quantité de Ga
déposée.
L’ALE est une technique couramment utilisée lors de croissances CVD. L’alternance du dépôt
des précurseur azotés et métalliques permet en particulier d’éviter des réactions parasites entre ceux-
ci en amont du substrat. De plus, cette technique autorise l’utilisation de températures de croissance
beaucoup plus basses. Ainsi, les couches de GaN en ALCVD peuvent être réalisées à 550 ˚C avec des
propriétés optiques comparables à des couches réalisées en MOCVD à 1000 ˚C.[KPC+95] Comme
la MBE, cette technique permet d’obtenir des interfaces lisses et abruptes, toutefois son principal
inconvénient est l’allongement des temps de dépôt. La principale caractéristique de cette technique,
en MBE comme en CVD, est que l’on recherche un aspect auto-limitant lors du dépôt. Concrètement
cela signifie que l’épaisseur de matériau déposé (généralement 1 ou 2 monocouches), ne dépendra
pas du temps d’exposition de la surface. Ainsi la surface sera recouverte jusqu’à saturation mais il n’y
aura pas d’accumulation de matière au-delà, même si le dépôt continue.
L’ALD est bien adaptée à la dépose de matériaux nitrures par CVD, éventuellement assistée
plasma (plasma-enhanced CVD et donc PE-ALD).[Ra99][Kim03] L’utilisation de l’ALE combinée
avec une croissance PA-MBE est toutefois beaucoup plus rare. Dans ce cas, la dénomination RF-
MEE («Radio Frequency-Migration Enhanced Epitaxy») est fréquemment rencontrée. 5 Pour l’AlN,
il a été montré qu’il était possible d’obtenir par RF-MEE des couches plus lisses qu’en PA-MBE, à
850 ˚C.[TSS+01]
Un super-réseau réalisé en alternant à la fois les dépôts d’Al et d’N ainsi que de Ga et d’N a donc
été réalisé (N1314). Toutefois, même par cette méthode, la surface a persisté à se rugosifier durant le
dépôt.
Utilisation du Ga comme surfactant Comme montré par Kandaswamy et al., l’utilisation de Ga
comme surfactant durant la croissance du GaN et de l’AlN permet d’aboutir à de faible rugosités et à
des qualités structurales comparables à celles obtenues en utilisant comme surfactant du Ga durant la
croissance du GaN et de l’Al durant celle de l’AlN.[KGBA+08] Cela permet en outre de ne pas faire
d’arrêts de croissance, en conséquence de quoi on peut espérer une diminution de l’incorporation
d’impuretés. Cela présage donc de meilleures qualités optiques. Deux super-réseaux GaN/AlN de
même structure ont été réalisés (échantillons N1383, 200 périodes, et N1384, 100 périodes). La différence
majeure entre ceux-ci étant l’utilisation d’un excès de Ga durant la croissance de l’échantillon N1384.
La figure 4.24 présente l’évolution du paramètre de maille a en fonction du temps, avec ou sans
utilisation de Ga pour stabiliser la surface. Les deux super-réseaux semblent atteindre un état de
contrainte similaire (∆aa ≈ 0,75%) après un suffisamment grand nombre de périodes. Toutefois, dans
le cas du super-réseau sans utilisation de Ga surfactant (réf. N1383), l’état stable en contrainte est
atteint beaucoup plus rapidement (environ 30 périodes, contre trois fois plus lors de l’utilisation de
Ga additionnel).
4. Le terme général utilisé est ALD («Atomic Layer Deposition»), et recouvre le dépôt alterné en épitaxie autant qu’en
phase amorphe ou polycristalline. Bien que souvent réalisé à base en CVD, l’ALD est aussi possible lors de croissances
MBE. La nomenclature pour la croissance ALD est riche, on signalera en particulier l’existence d’acronymes tels que
ALCVD (croissance ALD réalisée par CVD) ou DLE («Digital Layer Epitaxy»)
5. Dans le cas de la MEE, le côté auto-limitant n’est pas recherché, i.e. l’épaisseur déposée dépend des flux et du
temps de dépôt.
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FIGURE 4.24 – Évolution du paramètre de maille pour les super-réseaux N1383 et N1384
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FIGURE 4.25 – Évolution de l’écart ∆a/a avec le paramètre de maille de l’AlN (a = 3,112 Å) pour le
super-réseau N1385. La courbe en rouge est la moyenne sur 1000 points.
1 0 0 2 0 0 3 0 0
3 , 1 2 5
3 , 1 3 0
3 , 1 3 5
3 , 1 4 0







        
                         
   	  
   
   
  

FIGURE 4.26 – Évolution du paramètre de maille pour les dernières périodes du super-réseau N1385.
Augmentation de la durée de l’arrêt sous N Afin de lutter contre la rugosification de l’AlN, la
durée de l’arrêt de croissance sous flux d’azote a été augmentée (20 s) pour les échantillons N1385 et
N1386. Cela représente toutefois une augmentation faible du temps de dépôt total du super-réseau (cf.
tableau 4.10). Cet arrêt prolongé de croissance sous azote permet de s’assurer que la totalité de l’Al
déposé est bien converti en AlN.
On constate que le paramètre de maille «moyen» du super-réseau augmente avec le nombre de
périodes déposées. D’abord proche de celui de l’AlN relaxé, il augmente progressivement vers celui
du GaN. Si l’on s’intéresse plus en détail à l’évolution du paramètre de maille pendant la croissance
d’une période, on note que pendant le dépôt d’AlN le paramètre de maille plonge brutalement vers
celui de l’AlN relaxé, avant de remonter après environ 3 s de dépôt (≈ 1 MC). L’arrêt sous azote
prolonge cette remontée, avant stabilisation à 3,144 Å qui est signe que la totalité de l’Al en excès a
bien été consommé. Lors du dépôt du GaN, l’évolution du paramètre de maille est similaire à celle
de l’AlN. Ainsi, un diminution correspondant également à environ 1 MC de matière est suivie d’une
réaugmentation et d’une stabilisation (a≈ 3,117 Å). Il est à noter que, contrairement au cas de l’AlN,
cette stabilisation a lieu alors que la surface est exposée à l’espèce métallique ainsi qu’à l’azote. La
diminution de l’épaisseur d’AlN déposé (couche N1386) provoque un relaxation plus rapide du super-
réseau et une stabilisation rapide du paramètre de maille «moyen» du super-réseau. Cela illustre la
forte interdépendance des états de contrainte entre GaN et AlN.
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FIGURE 4.27 – Évolution de l’écart ∆a/a avec le paramètre de maille de l’AlN (a = 3,112 Å) pour le
super-réseau N1386. La courbe en rouge est la moyenne sur 1000 points.
Croissance «optimisée» d’alliages digitaux GaN/AlN Les super-réseaux N1398,N1399 et N1400 (tem-
pérature de croissance intermédiaire entre AlN et GaN, i.e. 750 ˚C) ont été réalisés avec des arrêts
sous azote après le dépôt d’AlN «longs». Cela suffit à garder la surface lisse après les dépôts d’AlN.
Il est à noter que pour ces super-réseaux, l’excès d’Al correspond à une vitesse de dépôt de 0,05
MC.s−1, soit un excès d’Al de seulement 0,5 MC. Le flux d’azote étant équivalent à une vitesse de
0,25 MC.s−1, il ne faudrait que 2 s pour consommer entièrement l’excès d’Al. On peut donc rai-
sonablement supposer que le dépôt de faibles épaisseurs d’AlN obéit à une cinétique particulière,
nécessitant un temps «long» pour que tous les adatomes d’Al soientt convertis en AlN. De façon si-
milaire aux super-réseaux présentés précédemment, le paramètre de maille dans le plan de croissance
ainsi que la morphologie de surface ont été suivis durant la croissance par RHEED. La surface de ces
super-réseaux ne se rugosifie pas au cours de la croissance. Un suivi de l’évolution du paramètre de
maille avec le temps a été réalisé sur les super-réseaux N1399 et N1400 (figure 4.28). On note que
le paramètre de maille dans la plan moyen des super-réseaux est proche de celui de l’AlN relaxé, ce
qui indique que l’AlN des barrières est sans doute quasi-relaxé, alors que le GaN est très contraint
sur l’AlN. Ce comportement est attendu car le GaN relaxe graduellement lors de son dépôt sur AlN.
L’épaisseur de GaN déposée étant faible (environ 2 MC), on s’attend à ce que la relaxation soit li-
mitée, avec une relaxation aux alentours de 15-20 % de la différence totale en paramètre de maille.
Pour l’AlN, on s’attend en revanche à ce que la relaxation dans le plan soit très rapide, avec un AlN
totalement relaxé dès les premières monocouches.[KBJ+09] Cette relaxation est à la fois plastique
et élastique, on peut supposer qu’elle est majoritairement plastique puisque le super-réseau demeure
lisse au cours du dépôt.
Détermination de la période d’alliages digitaux par DRX et TEM
Les couches N1386, N1398 et N1400 ont été mesurées en DRX (cartographies de l’espace réciproque
sur raie asymétrique) ainsi que par microscopie électronique en transmission (uniquement la couche
N1400). Le but premier de ces deux mesures était la vérification de l’épaisseur des périodes des super-
réseaux. En effet, les épaisseurs nominales étant faibles (de l’ordre de 1 à 2 nm), de faibles erreurs
dans les flux de matériaux (en particulier d’azote) sont susceptibles d’amener des variation relatives
d’épaisseur importantes.
Mesures en DRX de super-réseaux courtes périodes Les super-réseaux mesurés en DRX, sur la
réflexion 101¯5, présentent des raies satellites intenses qui renseignent, outre la qualité des interfaces,
sur la taille des périodes. Ces dernières étant de l’ordre du nanomètre, les raies satellites sont très
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FIGURE 4.28 – Évolution du paramètre de maille a pour les super-réseaux N1399 et N1400.
Référence eGaN (nm) eAlN (nm) etotale (nm) eDRX
N1386 0,9 1,125 2,025 1,8
N1398 0,6 0,75 1,35 1,4
N1400 0,6 1,125 1,725 1,36
TABLE 4.11 – Épaisseurs nominales et mesurées pour trois super réseaux courtes périodes.
espacées dans l’espace réciproque. Généralement les mesures d’épaisseurs sont réalisées sur des raies
symétriques 0002 en raison de leur forte intensité ainsi que par le fait que leur position est peu sensible
à d’éventuelles variations de contrainte. Toutefois, l’écart entre franges ne variant pas d’une réflexion
à une autre, il est tout à fait possible de réaliser les mesures d’épaisseur sur des raies asymétriques,
telles que la réflexion 101¯5. Globalement, l’accord entre épaisseur nominale et épaisseur effective
est bon (légèrement supérieur à la monocouche atomique dans le cas du super-réseau N1400, ce qui
représente toutefois une erreur d’environ 25 %). Celle-ci est vraisemblablement due à une variation
du flux d’azote entre les croissances des couches N1398 et N1400. D’autre part, il est à souligner que
la mesure d’épaisseur réalisée ici est relativement imprécise puique réalisée sur un seul pic satellite.
Bien que dans notre cas la mesure de la composition ne soit pas une variable additionelle 6, il est
raisonnable de supposer que la précision de la mesure est à± 1 Å.[VKS+03] Les épaisseurs nominales
(calculées à partir des temps de dépôt) et effectives (telles que mesurées en DRX) pour ces trois super-
réseaux sont présentées tableau 4.11. Les mesures d’épaisseur ont été réalisées sur des balayages selon
` sur la réflexion 101¯5 de l’AlN, figure 4.29.
Les cartographies de l’espace réciproque sur la réflexion 101¯5 sont présentées figure 4.30. On
remarque que les super-réseaux N1386 et N1398 sont relaxés par rapport à l’AlN (trait en pointillés
correspondant au paramètre de maille de l’AlN du substrat). Le super-réseau N1400 est a contrario
au paramètre de maille dans le plan de l’AlN. Pour ces trois super-réseaux, les conditions de crois-
sance (température, temps d’arrêts sous azote, nombre de périodes) sont comparables. Seule change
l’épaisseur d’AlN déposée, qui est maximale pour le super-réseau N1400. Cela illustre donc que l’état
de contrainte moyen du super-réseau est très sensible à la teneur en AlN au sein d’une période (en-
viron 50 % pour les super-réseaux N1386 et N1398, et 65 % pour le N1400). Ces observations sont en
accord avec le suivi de l’évolution des paramètres de maille réalisé in situ durant la croissance par
RHEED. Ainsi, pour l’échantillon N1386, le super-réseau présente un paramètre de maille décalé d’en-
viron 1 % par rapport à l’AlN (le décalage mesuré par DRX étant d’environ 1,25 %). Le super-réseau
6. cas de périodes constituées d’un empilement matériau ternaire (ex : InGaN)/ matériau binaire (ex : GaN)
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FIGURE 4.29 – Balayage selon ` sur la raie (101¯5 de l’AlN pour les super-réseaux N1386, N1398 et
N1400.
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FIGURE 4.30 – Cartographies de l’espace réciproque autours de la raie 101¯5 de l’AlN pour les super-
réseaux N1386, N1398 et N1400. Les lignes pointillé correspondent au paramètre de maille dans le plan
de l’AlN relaxé (substrat). Les figures montrent les pics d’ordre 0 et -1 des super-réseaux.
FIGURE 4.31 – Image TEM du super-réseau courte période N1400.
de la couche N1400 est en revanche quasi contraint sur l’AlN (le décalage mesuré par RHEED étant de
l’ordre de 0,1 %).
Mesures TEM Des images TEM ont été réalisées sur l’hétérostructure N1400 (figure 4.31) : l’al-
ternance des plans GaN et AlN est très nettement visible avec des interfaces très lisses. La période
est d’environ 1,5 nm (0,6 nm de GaN et 0,9 nm d’AlN) en accord avec les épaisseurs nominales et
les mesures DRX. On note l’apparition d’une ondulation au sein du super-réseau, qui ne modifie tou-
tefois pas la période de ce dernier. Une cartographie GPA selon ezz («Geometrical Phase Analysis»,
[RS05][SMD+05]) permet en particulier de confirmer la période du super-réseau (figure 4.32). La
pertinence de l’analyse GPA concernant l’évolution quantitative du paramètre de maille est toutefois
limitée, à cause de la présence de bruit sur l’image GPA. La présence de nombreuses interfaces est
aussi responsable de la création d’artefacts.
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FIGURE 4.32 – Image GPA du super-réseau courte période N1400 et profil en paramètre du maille c
hors du plan.
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FIGURE 4.33 – PL à 40 K (traits pointillés noirs) et 300 K (traits continus rouges) pour le super-réseau
N1400.
Propriétés optiques d’un pseudo-alliage Al0,60Ga0,40N
La couche N1400 a été mesurée en PL à 40 K et 300 K (figure 4.33). Le spectre à 40 K présente
un pic large et structuré à λ = 269-279 nm (4,45-4,6 eV), correspondant à une teneur moyenne en Al
de 50-60 % (la teneur attendue en divisant l’épaisseur d’AlN par l’épaisseur totale d’une période était
de 65 %). Cela correspond à un redshift entre émission de PL et énergie de bande interdite attendue
de l’alliage digital d’environ 700 meV. Les fluctuations d’épaisseur du puits quantique GaN peuvent
en partie expliquer ce décalage : une fluctuation de + 1 MC de l’épaisseur du puits suffit à réduire
le gap d’environ 250 meV. D’autre part, il existe de forts champs électriques internes aux interfaces
GaN/AlN. Ils participent également au fort décalage vers le rouge de l’émission de PL. La longueur
d’onde d’émission de l’alliage digital N1400 est en accord avec des résultats obtenus par Nikishin et
al. pour un super-réseau d’Al0,08Ga0,92N/AlN, réalisé par NH3-MBE. Dans leur cas, une période de
3 MC d’Al0,08Ga0,92N et une période d’1,6 nm correspondent à une émission de CL à environ 4,5 eV
et à une énergie de bande interdite d’environ 4,7 eV.[NHT05]
L’efficacité radiative est forte puisque le ratio des intensité (intégrées) à 40 K et 300 K atteint
0,42. Cette forte efficacité radiative, par comparaison avec un alliage massif d’AlGaN s’explique par
la forte densité de défauts (lacunes par exemple) créés lors de la formation de ce dernier. Ces défauts
étant non-radiatifs, ils font fortement diminuer l’efficacité radiative des alliages d’AlGaN.
4.5.4 Dopage de super-réseaux digitaux
L’utilisation de super-réseaux digitaux est une alternative connue pour la réalisation des couches
dopées de diodes UV à base de matériaux III-N. Ainsi, Nikishin et al. ont mesuré à l’ambiante sur
des alliages digitaux Al(In)GaN à forte teneur en Al -65 à 72 %- des taux de dopages p de 1.1018
porteurs.cm−3 et n de 3.1019 porteurs.cm−3.[KKZ+03][NHT05] Ces croissances ont été réalisées par
NH3-MBE, la PA-MBE étant peu employée pour la réalisation d’alliage digitaux. La pluspart de leurs
super-réseaux courtes périodes sont réalisés à partir d’un empilement puits 2-3 MC Al0,92Ga0,08N/
barrières 3-6 MC AlN.[NBK+08a]
Nous avons essayé sans succès de transposer cette méthode à la PA-MBE pour la croissance
d’alliage digitaux dopés p. Néanmoins, nous avons mesuré un taux de dopage n élevé à 300 K de
184
4. Hétérostructures à puits quantiques AlxGa1−xN/AlyGa1−yN
2 5 0 3 0 0 3 5 0 4 0 0 4 5 0 5 0 0
     















                   
  
  	
4 , 5 4 3 , 5 3 2 , 5
           
FIGURE 4.34 – PL (λ = 244 nm) à 7,5 K (traits continus noirs) et 300 K (traits pointillés rouges) pour
le super-réseau N1423.
3.1019 électrons.cm−3. L’hétérostructure N1423 utilisée comprenait 170 périodes, chacune d’entre elles
composée de 0,6 nm de GaN :Si (TSi = 950 ˚C) et d’1,1 nm d’AlN. La température de croissance était
de 740 ˚C. La teneur en Al attendue de l’alliage digital est de 60-65 %. La PL de cet alliage montre
un pic à 296 nm (4,19 eV) de largeur à mi-hauteur 161 meV.
4.6 Conclusion
L’utilisation de super-réseaux à puits quantiques AlGaN/AlGaN est courante pour réaliser
par MO-CVD la zone active des diodes UV-C. Toutefois -en PA-MBE- il semble avantageux
d’utiliser soit des couches épaisses présentant de la localisation, soit des alliages digitaux consti-
tués à partir de super-réseaux courtes périodes GaN/AlN. Ces derniers peuvent être dopés afin
de permettre l’injection électrique. Cette approche a déjà été utilisée avec succès lors de la réa-
lisation de diodes UV-C par NH3-MBE.[NKC+03][NHT05] Une démarche similaire, pour des
croissances PA-MBE, semble prometteuse tant du côté de l’efficacité radiative de la zone active
que de celle de l’injection électrique (les taux de dopage n sont élevés et il devrait être possible
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LES BOÎTES QUANTIQUES GAN sont un moyen efficace de s’assurer d’une forte intensitéd’émission de lumière à température ambiante. Leur réalisation par transition Stranski-Krastanow est réalisable par PA-MBE [DWF+97] et il est donc envisageable de les incluredans un dispositif émetteur de lumière réalisé par cette méthode. Nous avons étudié l’effet
d’un recuit à haute température sur les propriétés structurales et optiques de super-réseaux de boîtes
quantiques GaN dans AlN. L’éventuelle interdiffusion Ga/Al induite par le recuit est susceptible de
former un alliage d’AlGaN dans les espaceurs AlN et/ou dans les boîtes GaN. Il est également suscep-
tible de diminuer la densité de défauts non-radiatifs au sein du matériau. Cela permettrait d’obtenir de
fortes efficacités quantiques en profitant du fort confinement quantique au sein des boîtes quantiques,
et de pouvoir réaliser des dispositifs à fortes efficacités radiatives émettant dans l’UV.
En effet, le recuit après croissance est un moyen bien connu d’ajuster l’énergie de luminescence de
boîtes quantiques. Ainsi, pour le système boîtes quantiques (BQ) InAs dans GaAs, une interdiffusion
In/Ga a été obervée après recuit sous Ar. Les effets sur les propriétés optiques sont : un décalage vers
le bleu de l’émission (pouvant atteindre plusieurs centaines de meV) et une diminution de la largeur
des pics de PL due à une augmentation de la taille des boîtes quantiques.[MRMP97] De manière simi-
laire, le recuit d’un super-réseau de BQs InAs dans InP provoque aussi un décalage vers le bleu de la
luminescence (lié à une interdiffusion As/P).[ZYZ01] Pour le système nitrure, l’étude de l’influence
du recuit s’est limitée aux boîtes quantiques InGaN dans une matrice de GaN. Après recuit, il a été
observé une migration des atomes d’indium vers la barrière (avec formation d’InGaN), conduisant à
une diminution de la taille des boîtes, voire à leur complète disparition.[WWB+08] Le recuit de boites
quantiques GaN dans AlN est donc jusqu’à maintenant inexploré, en grande partie à cause des hautes
températures de recuit nécessaires (en effet on s’attend à ce que l’énergie d’activation pour l’inter-
diffusion Ga/Al soit significativement plus élevée que pour celle In/Ga). La seule analogie possible
étant le recuit de boîtes quantiques arséniures GaAs dans une matrice contenant de l’Al (AlGaAs),
pour lequel de l’interdiffusion Al/Ga est bien observée.[SWK+02][SMG+08] Le tableau 5.1 présente
les températures de recuit sous N2 utilisées pour divers systèmes de boîtes quantiques arséniures et
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BQs Barrières Interdiffusion Température de recuit (˚C) Réf.
InAs GaAs In/Ga 650-800 [XWC+98] [BJB+01]
GaAs AlAs Ga/Al 700-850 [SMG+08]
InGaN GaN In/Ga 720-830 [WWB+08]
TABLE 5.1 – Températures de recuits sous azote menant à de l’interdiffusion pour différents systèmes
de boîtes quantiques.
nitrures . On note l’existence de deux tendances afin que le recuit produise de l’interdiffusion : la tem-
pérature de recuit nécessaire est plus grande 1) pour le couple Ga/Al qu’ In/Ga ; 2) pour des recuits
sous N2, les températures de recuit sont plus fortes pour les matériaux III-N que pour ceux III-As.
Ainsi, on s’attend à ce que l’interdiffusion Al/Ga soit très faible pour un système GaN/AlN et néces-
site des températures élevées, au moins supérieures à 850 ˚C (par exemple, la température permettant
l’interdiffusion pour un système à puits quantiques GaN/Al0,06Ga0,84N est de 1500 ˚C [PGK+02]).
5.1 Introduction à la croissance et aux propriétés optiques de
boîtes GaN
5.1.1 Croissance de boîtes GaN
En PA-MBE, il est possible de réaliser des boîtes quantiques auto-assemblées GaN encapsulées
dans une matrice (Al,Ga)N par relaxation élastique des contraintes (transition SK). Celle-ci peut être
immédiate, après dépôt de 2,5 MC de GaN contraint sur l’(Al,Ga)N sous-jacent, ou retardée en pré-
sence d’un film de Ga. Sa présence en surface permet en effet de dépasser l’épaisseur critique. Après
désorption, sous vide, de cet excès de Ga, il y a alors transition 2D =⇒ 3D (transition dite SK mo-
difiée, [GJM+04]). Cette dernière méthode permet de déposer davantage de GaN avant transition et
donc d’obtenir facilement des boîtes quantiques de plus grandes dimensions.
Notons que des boîtes GaN dans AlN par PA-MBE ont été obtenues pour des croissances plans +c
et -c [GSM+04], mais également sur des plans non-polaires m [ARB+07] [ARB+09] ou a [FRBA+05]
[FBM+07] et semi-polaires [LVFK+09]. De plus, il est possible de réaliser la croissance sur un ter-
naire d’AlGaN, à condition toutefois que la différence de paramètre de maille entre ce dernier et le
GaN soit suffisante pour entraîner la transition.[HABA+07]
Contrôle de la taille et de la densité de boîtes GaN/AlN (0001)
Deux paramètres de croissance permettent de contrôler la taille et la densité des boîtes quantiques
GaN : la température de croissance ainsi que la quantité de matière déposée. Les boîtes quantiques
GaN présentent une forme en pyramide tronquée, à symétrie hexagonale. L’inclinaison des facettes
dépend peu des deux paramètres précédents. La forme générale de l’îlot (pyramide tronquée ou com-
plète) est dictée par la thermodynamique (relaxation des contraintes emmagasinées en volume et
minimisation des énergies de surface) et la cinétique (via la vitesse de croissance d’une facette). Les
boîtes quantiques GaN présentent des facettes selon les plans {11¯03} (donc inclinées à 32 ˚ par rap-
port au plan c) et sont tronquées suivant le plan (0001). Il est intéressant de souligner que les deux
paramètres cités ont tous deux un effet sur la densité et la taille des îlots. Les tendances générales sont
les suivantes :
– diminution de la densité et augmentation de la taille des îlots lorsque la température de crois-
sance est accrue,
– augmentation de la densité et de la taille avec la quantité de matière déposée.
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TABLE 5.2 – De gauche à droite : évolution de la hauteur et de la densité de boîtes quantiques GaN
en fonction de la quantité de GaN déposé (en haut, à Ts = 730 ˚C) et de la température de croissance
(en bas, pour un dépôt GaN de 3 MC). D’après [ADO+04].
Typiquement, les densités d’îlots sont dans la gamme 109-1010 boîtes par cm2. La hauteur des
îlots peut être de l’ordre du nanomètre (voire inférieure), et atteindre des hauteurs supérieures à 5
nm. De plus, un phénomène de bimodalité des distribution de taille des îlots existe. Ainsi, à partir
d’une certaine température (dépendant de la quantité déposée) on n’observe pas d’accroissement de
la taille des îlots mais l’apparition d’une seconde distribution de taille. Alors que la taille moyenne
de la première distribution sature, celle de la seconde augmente. Le même phénomène est observé
lorsque la température de dépôt augmente (à quantité de GaN déposée fixe), cf. table 5.2.
Si la barrière d’AlN entre chaque plan de boîtes quantiques est suffisamment fine, alors on observe
une auto-corrélation verticale des boîtes. Ces dernières sont alors alignées verticalement au sein du
super-réseau. Cela est dû à la présence d’un champ de contrainte dans l’AlN au-dessus de chaque
boîte. Ce champ de contrainte décroît avec l’épaisseur d’AlN déposée. Si la couche d’AlN est fine
alors l’AlN ne sera pas totalement relaxé lors de la croissance du plan de boîtes suivant (il reste en ten-
sion dans le plan) et agira comme centre de nucléation préférentiel. Si le super-réseau est totalement
corrélé, il est possible de considérer l’existence de deux super-réseaux possédant la même périodicité
le long de l’axe de croissance : l’un constitué par les boîtes quantiques séparées par de l’AlN partiel-
lement relaxé, et le second constitué par la couche de mouillage GaN surmontée d’AlN quasi-relaxé
(cf. figure 5.2). La figure 5.1 est une image STEM d’un super-réseau de boîtes GaN/AlN corrélées.
5.1.2 Propriétés optiques de boîtes quantiques GaN
Les boîtes quantiques permettent de localiser l’exciton. Dans le cas de boîtes quantiques GaN
polaires, cette localisation a principalement lieu selon l’axe ~c puisque le rayon de l’exciton est bien
plus faible que le diamètre des boîtes. La présence d’un fort champ électrique dans ces nanostructures
en phase wurtzite influe également sur l’énergie des photons émis, qui peut être en-dessous ou au-
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FIGURE 5.2 – Représentation schématique d’un super-réseau de boîtes quantiques GaN encapsulées
dans AlN. S’il y a corrélation verticale, les emplacements des super-réseaux couches de mouillages +
AlN (SR WL) et boîtes quantiques + AlN (SR BQ) sont signalés par des ellipses pointillées.
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FIGURE 5.3 – Probabilités de présence (fonction d’onde au carré) pour l’électron (en bleu) et le trou
(en rouge), pour l’état fondamental. Dans ce cas, la couche de mouillage n’a pas été intégrée à la
simulation, sinon la probabilité de présence du trou serait davantage localisée dans celle-ci. D’après
[SBO09].
dessus de l’énergie de bande interdite du GaN massif. Dans le premier cas, l’énergie des photons est
déteminée par l’effet dit Stark Confiné Quantique, dû à la déformation de la structure de bande par le
champ électrique. Dans le second, cela est lié à des effets de confinement quantique de l’exciton dans
la boîte. Il est à noter que ces deux phénomène coexistent, tout du moins tant que la boîte quantique
garde une dimension verticale suffisament petite vis-à-vis du rayon excitonique.
A. D. Andreev et E. P. O’Reilly ont modélisé les propriétés électroniques d’une boîte quantique, en
forme de pyramide hexagonale tronquée, GaN dans AlN. Leur modèle prend en compte l’existence
de polarisations spontanée et piezoélectrique (due à la contrainte), créant un fort champ électrique
(plusieurs MV.cm−1) localisant trous et électrons respectivement vers la couche de mouillage et le
haut de la boîtes quantique (figure 5.3).[AO00]
La détermination précise de l’énergie d’émission se heurte toutefois à la méconnaissance des
valeurs des polarisations, en particulier pour la polarisation spontanée. Pour des hauteurs de boîtes
(incluant la couche de mouillage) supérieures à 2 nm, l’énergie de transition varie linéairement avec
la hauteur h. Des valeurs d’énergies de transition en fonction de la hauteur de la boîte sont données
tableau 5.3. 1 En dessous de cette valeur, l’énergie de transition devient supérieure à celle du matériau
massif et varie rapidement lorsque la taille de la boîte diminue. Pour de très petites boîtes, l’énergie
de transition est essentiellement liée à des effets de confinement et n’est que peu influencée par le
champ électrique. L’énergie de transition la plus haute pouvant être atteinte est donnée par celle cor-
respondant uniquement au dépôt de la couche de mouillage (e = 2 MC = 0,5 nm) et est aux alentours
de 4,7 eV.
5.2 Recuits de boîtes quantiques GaN dans AlN
En pratique, la réalisation de boîtes quantiques GaN dans AlN ne permet pas d’atteindre des lon-
gueurs d’onde d’émission inférieures à environ 295 nm (4,2 eV), ce qui correspond à des boites quan-
tiques hautes d’1 nm. Une piste pour abaisser la longueur d’onde d’émission serait l’incorporation
d’Al au sein de la boîte quantique GaN. En effet, même lors de la réalisation de multi-plans de boîtes
(super-réseaux), il n’a pas été observé d’interdiffusion Ga/Al au cours de la croissance.[SMD+05]
Nous avons donc étudié l’effet d’un recuit haute température sous atmosphère contrôlée en espérant
qu’une réorganisation de la matière se produirait.
1. Le rapport d’aspect, rapport hauteur sur diamètre, est considéré comme variant peu. En accord avec les mesures ex-
périmentales, il est pris comme valant environ 0,2. (En réalité, ce n’est valable que pour des boîtes de hauteurs supérieures
à 2 nm, pour de plus petites boîtes, il est plutôt aux alentours de 0,1.[ADO+04] Si l’on considère des boîtes plus applaties
(donc avec des rapports d’aspect plus petits), l’impact sur les valeurs de l’énergie de transition n’est pas négligeable. Par
exemple pour des boîtes hautes de 2,3 nm, passer d’un rapport d’aspect 0,2 à 0,1 fait perdre environ 1 eV . Pour de grosses
boîtes, l’effet est encore plus marqué : ainsi (à h = 4,1 nm) passer de 0,25 à 0,2 , suffit à perdre environ 500 meV.[TV09]
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Hauteur Énergie de transition
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TABLE 5.3 – Énergies de transition pour des boîtes quantiques polaires GaN dans AlN, en fonction















30 5 3 4,2 40
1100
N843
30 5 4 4,2 50 N844
30 5 5 4,2 50 N845
240 13 5 9,5 20 N987
240 13 6 9,5 20 N989
135 10 5 8,6 10 800 N1109
280 30 5 23 10 1000 N1110
60 4,5 3,5-4 4,5 37 1100 N1431
TABLE 5.4 – Caractéristiques des super-réseaux de boîtes quantiques GaN dans AlN recuits à 800-
1100 ˚C sous atmosphère d’azote.
5.2.1 Recuit à 800-1200 ˚C
Une première étape a donc été de recuire sous azote (P = 1 bar) 2 à différentes températures
des super-réseaux de boîtes quantiques GaN de petite et grande dimensions puis de les mesurer en
PL afin de mesurer d’éventuels décalages d’émission. Ces premiers recuits ainsi qu’une grande part
des mesures de PL ont été menés à l’ITN (Sacavém, Portugal) par S. Magalhães, T. Monteiro et K.
Lorenz. Les super-réseaux étudiés sont présentés tableau 5.4.
La taille des boîtes quantiques (et donc leur énergie de luminescence) dépend de la quantité de
GaN déposé mais aussi de la température de croissance, du nombre de périodes du super-réseau,
de l’épaisseur de la barrière d’AlN et de la présence ou non d’étape de mûrissement ainsi que de
leur durée (sous vide ou sous azote) après chaque dépôt de GaN. Il est donc difficile d’estimer (ou
de prévoir) précisément la taille des boîtes quantiques durant l’étape de croissance. Celle-ci sera
plutôt déterminée a posteriori à partir de leur énergie de PL. La densité de boîtes pour toutes les
hétérostructures présentées est forte, de l’ordre de 1011.cm−2. Les super-réseaux de boîtes quantiques
2. Une discussion sur le choix de l’atmosphère de recuit et l’utilisation d’AlN comme protection de la surface est
donnée chapitre 3.
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GaN/AlN présentent une luminescence (avant recuit) s’étendant de 2,6 eV (476 nm) à 3,8 eV (326
nm), soit une gamme de couleur allant du bleu à l’ultraviolet (UV-A). Cela correspond à des tailles de
boîtes quantique allant approximativement de 4 nm à 2 nm.[AO01][WSD+98] Pour les plus grosses
boîtes, l’émission de lumière a lieu en-dessous de l’énergie de bande interdite du GaN massif.
Les premiers recuits, à des températures entre 800 et 1100 ˚C, ont montré des décalages de la
luminescence. Pour les plus grosses boîtes quantiques, des décalages vers le rouge de l’émission ont
été observés. C’est une possible indication de l’augmentation de l’effet Stark confiné quantique dans
ces hétérostructures. Pour les plus petites boîtes quantiques (émettant sous les 380 nm), on observe un
décalage vers le bleu de la luminescence après recuit. Cela peut s’expliquer par davantage de confi-
nement quantique après recuit via une diminution de hauteur ou l’introduction d’Al à l’intérieur des
boîtes. Il peut également être lié à une relaxation locale de la contrainte. Il est à noter que l’introdution
de Ga dans la barrière (barrière AlxGa1−xN) aurait pour effet de décaler vers le rouge l’émission des
boîtes GaN (à hauteur de boîte constante).
Toutefois, ces températures de recuits sont sans effet sur les propriétés structurales telles que
mesurées par DRX. En particulier, aucun changement n’a été observé après recuit pour des balayages
2θ −ω autour des raies (0002) de l’AlN, figure 5.9b. Cela implique que la période des super-réseaux
demeure constante et que la teneur moyenne en Al et Ga du super-réseau n’a pas non plus évoluée.
(Cette dernière peut être estimée à partir de la position du pic d’ordre 0. Celle-ci est une mesure du
paramètre de maille c moyen du super-réseau.)
Des balayages XRR (réflectivité X) ne montrent pas plus d’évolution après recuit, indiquant éga-
lement que la périodicité du super-réseau n’évolue pas lors du recuit, figure 5.9c. Le fait qu’une
technique de caractérisation montre des changements après recuits alors que la seconde demeure
inchangée montre qu’à ces températures de recuit les modification structurales sont extrêmement lo-
calisées. Ces dernières influent sur la localisation excitonique mais les quantités de matières mises
en jeu sont trop faibles pour influer sur les spectres de diffraction (notammment avec des mesures
«classiques» de laboratoire).
Comme on peut le voir, l’évolution de la luminescence des boîtes après recuit est sans doute une
compétition entre interdiffusion, réduction de taille (et donc possible accroissement du confinement
quantique), effet du champ électrique (effet Stark confiné quantique). Il est à noter que si certains de
ces mécanismes ont les mêmes conséquences sur la luminescence, d’autres peuvent avoir des effets
antagonistes pour certaines tailles de boîtes. Par exemple, pour de petites boîtes quantiques émettant
au-dessus de l’énergie de bande interdite du GaN massif, l’introduction de Ga dans la barrière indui-
rait un décalage vers le rouge de l’émission (diminution du confinement) tandis que la diminution
concommitante de la taille des boîtes produirait plutôt un décalage vers le bleu. A contrario, pour de
grosses boîtes émettant en dessous du gap (déformation de la struture de bande induite par les champs
électriques), une diminution de la taille des boîtes (moins de contrainte et accroissement du confine-
ment) et la création d’AlGaN dans la barrière (diminution du champ électrique) produira seulement un
décalage vers le bleu. Cette interprétation est effectuée par analogie avec le cas de boîtes quantiques
GaN dans AlN avec ou sans champ électrique (ou de façon quasi équivalente en structure wurzite ou
zinc-blende) ainsi que l’émission de boîtes quantiques GaN dans AlGaN.[FB03]
Étonnamment, on note l’existence d’un décalage vers le bleu de l’émission même pour les recuits
à basse température (en particulier à 800 ˚C, qui est proche de la température typique de croissance de
l’AlN en MBE). De plus , le décalage en énergie est le plus important pour les deux recuits réalisés
aux plus basses températures.
Le décalage en énergie avant et après recuit est présenté figure 5.6, en fonction de l’énergie de
PL avant recuit. Lorsque la taille des boîtes diminue, donc pour des énergies de PL croissantes, on
note que le recuit produit d’abord un décalage vers le rouge de l’émission puis vers le bleu. Pour
des boîtes quantiques émettant à 2,8-2,9 eV, recuites à 800-1100 ˚C, on peut supposer que le recuit
n’induit aucun décalage en émission.
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FIGURE 5.4 – PL à 14 K (λexc = 325 nm, laser He-Cd pour les hétérostructures émettant sub-3,8 eV, si-
non λexc = 250 nm) des super-réseaux de boîtes quantiques GaN/AlN, avec et sans recuits.[PNM+10]
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FIGURE 5.5 – Largeurs à mi-hauteur des pics de PL avant et après recuit présentés figure 5.4.
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FIGURE 5.6 – Décalages en énergie des pics de PL après recuit présentés figure 5.4.
La figure 5.5 présente la largeur à mi-hauteur des pics de PL, réalisé grâce à un ajustement à une
seule gaussienne, avant et après recuit. On note qu’avec ou sans recuit, la largeur des pics a tendance
à diminuer lorsque la taille des boîtes décroît. Les largeurs à mi-hauteur sont globalement plus faibles
après recuit. Toutefois, il est connu que la largeur des pics de PL augmente aussi avec le nombre de
période,[GJM+04] ce qui rend difficile des comparaisons entre super-réseaux comportant différents
nombres de périodes. De même que l’énergie moyenne d’émission, la FWHM est une compétition
entre plusieurs effets, dont la prépondérance dépend de la taille des boîtes (effet de confinement quan-
tique, phénomènes liés à la contrainte comme l’effet Stark confiné quantique). Une largeur d’environ
300 meV est en accord avec les valeurs obtenues pour des super-réseaux comparables (300 meV pour
un super-réseau de 20 plans émettant à 2,95 eV [WSP+99] ; 300 meV pour des super-réseaux de 20
plans émettant dans la gamme 3,6-4.2 eV [GBAM+06] ; de 300 à 600 meV pour des super-réseaux
ayant respectivement 10 et 50 plans émettant à 2,5-2,75 eV [GFM+04]). Cette valeur élevée est due
à un accroissement de la taille des boîtes au cours des périodes du super-réseau, ce qui augmente
encore la largeur de la distribution de taille des boîtes (1 plan unique de boîtes quantiques GaN pré-
sente une largeur d’environ 100 meV,[WSP+99] tandis qu’une boite unique a une largeur de raie de
seulement 5-10 meV.[KHI+04]). Aux températures de recuit utilisées, le recuit a donc peu d’effet sur
la distribution de taille des boîtes.
Des images HAADF-STEM, réalisées sur le super-réseau émettant à 3,75 eV recuit à 1000 ˚C,
suggèrent que le recuit a bien un effet sur la structure des boîtes quantiques GaN. Des atomes de Ga
sont en effet observés au sein de la matrice d’AlN et il semble que ce phénomène se produise plutôt
au-dessus des boites (figure 5.7). Les atomes d’Al étant beaucoup plus léger que ceux de Ga, il n’est
pas possible d’observer leur éventuelle présence au sein des boîtes quantiques par cette méthode de
caractérisation.
En conclusion, les décalages vers le bleu («blueshift») ou vers le rouge («redshift»), suivant la
taille des boîtes, observés en PL, semblent indiquer que le recuit à plusieurs effets, pouvant être an-
tagonistes. Une interdiffusion Ga/Al entre boites quantiques et barrières conduirait à une réduction
de taille des boîtes et/ou à la migration d’Al au sein des boites quantiques. Ces deux effets causent
un blueshift de l’émission mais l’interdiffusion, en introduisant du Ga dans la barrière, peut égale-
ment réduire le confinement et donc produire du redshift. Le recuit peut également modifier l’état
de contrainte et donc influer sur la magnitude de l’effet Stark confiné quantique (cette modification
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FIGURE 5.7 – Image HAADF-STEM de deux plans de boîtes quantiques GaN/AlN après recuit à
1000 ˚C. Le Ga apparaît en blanc et l’Al en noir. Les boîtes quantiques croissent sur une couche de
mouillage GaN de 2-3 MCs d’épaisseur. Une possible zone d’interdiffusion est indiquée sur l’image.
peut éventuellement avoir lieu par relaxation locale des contraintes sans interdiffusion). De plus, il
est possible que la diffusion soit induite par l’état de contrainte (ou la différence d’état de contrainte)
de la boite, de la barrière ainsi que de la couche de mouillage. Afin de tenter d’élucider l’origine des
changement observés en PL, nous avons recuit les super-réseaux à de plus hautes températures. Nous
espérions ainsi avoir des effets plus marqués, observables par des techniques de diffraction X et nous
permettant ainsi d’éclaircir les mécanismes mis en jeu.
Dans un premier temps, l’hétérostructure N1110 comportant 10 plans de boites quantiques (hauteur
3 nm, diamètre 15 nm, émission à 3,25 eV) a été recuite à 1200 ˚C sous N2. Après recuit, l’émission
de PL est fortement décalée vers le bleu (émission à 3,65 eV) et il est intéressant de souligner que
celle-ci a lieu de part et d’autre du gap du GaN avant et après recuit. Le décalage en énergie avant et
après recuit à 1200 ˚C est d’environ 400 meV (contre 150 meV lors du recuit 1000 ˚C), confirmant
un accroissement des effets du recuit avec la température. Des mesures de réflectivité X ont égale-
ment été réalisées sur cet échantillon avant et après recuit. Les spectres montrent un grand nombre
de satellites, ce qui indique que le recuit à 1200 ˚C conserve la qualité cristallographique et les inter-
faces lisses observés pour l’hétérostructures avant recuit ou recuite à 1000 ˚C. Des mesures de PL en
température ont également été réalisées sur ce super-réseau (figure 5.8). Le ratio des intensités de PL
avant et après recuit I300KI7K est respectivement de 25 % et 40 %. La luminescence est donc plus stable
en température après recuit. Une plus forte efficacité quantique est en effet attendue pour de petite
boîtes quantiques GaN/AlN, à cause d’un fort confinement 3D des porteurs.[GDT+11] Le plus fort
IQE obtenu après recuit est donc le signe d’un accroissement du confinement des porteurs au sein
de la boîte, en accord avec le blueshift observé, ou d’une diminution des phénomènes non-radiatifs.
Il est à noter que l’IQE pour des boites quantiques est également un phénomène complexe. En effet,
ce ne sont pas forcément les plus petites boîtes qui émettent le plus intensément à température am-
biante (fort IQE). Par exemple, sur nos échantillons un IQE proche de 100 % est obtenu pour les plus
grosses boîtes et de 25 % et 40 % pour les super-réseaux émettant proche du gap du GaN (tableau
5.5), donc une tendance exactement inverse de celle attendue si l’IQE était uniquement liée aux effets
de confinement. L’énergie du pic de PL après recuit est assez fortement décalée vers le rouge lorsque
la température de mesure passe de 14 K à l’ambiante (∆ E = 30 meV) alors que l’on s’attendrait à un
décalage de seulement 5-6 meV dans le cas de boîtes libres de défauts structuraux et sans localisation
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FIGURE 5.8 – PL résolue en température (λexc = 325 nm) pour le super-réseau N1110 non recuit
(NR) et recuit (R) à 1200 ˚C. Spectres de PLE à l’ambiante, détection sur le pic d’émission des
boîtes quantiques GaN, pour le même échantillon (R : symboles ouverts ; NR : symboles pleins). Des
spectres de PL (bande de défaut à 3 eV) (à gauche) et PLE (détection sur le pic de la bande de défaut)
(à droite) d’une couche AlN sont également présentés (traits pointillés). D’après [PMF+11].
additionnelle sur des fluctuations de potentiel. 3 Ainsi, pour les boîtes non recuites, le décalage en
énergie est apparemment très faible (mais difficile à estimer car le pic n’est pas mono-gaussien). La
présence de fluctuations de potentiel après recuit peut être liée à la création de défauts structuraux,
ou à la création de centres de localisation au sein de la boîte (fluctation d’état de contrainte, insertion
non-uniforme d’Al, variation de hauteur). La création de localisation additionelle serait en accord
avec l’augmentation de l’IQE après recuit.
Les spectres d’excitation de la photoluminescence (PLE) sont quasi identiques avant et après re-
cuit, suggérant que les mécanismes de peuplement des boîtes ne sont pas impactés par le recuit (figure
5.8). Avant comme après recuit, les courbes de PLE montrent un pic principal à 4,9 eV, s’élargissant
vers les basses énergies avec un épaulement marqué à 4,1-4.2 eV. La bande à basse énergie est attri-
buée à l’absorption par des états excités de la boîte quantique. Le pic à haute énergie est généralement
attribué au transfert depuis la couche de mouillage. Néanmoins, comme le montre le spectre de PLE
correspondant à une couche d’AlN et présentant également un pic à 4,9 eV, il est possible que les
boîtes soient alimentées par de l’aborption sur une bande de défaut de l’AlN présent dans le substrat,
les barrières ou la couche de protection.[PMF+11]
Stabilité du super-réseau envers des recuits à 1000-1200 ˚C
La stabilité de la structure des super-réseaux vis-à-vis de recuits allant jusqu’à 1200 ˚C a été éta-
blie. Des mesures de RBS/C en incidence rasante sur un super-réseau non recuit montrent des pics à
3. Cette dernière valeur est calculée en assimilant la boîte quantique à du GaN massif et en utilisant une équation de
Varshni pour décrire l’évolution de l’énergie de luminescence avec la température : E(T) = E (14 K) - αT
2
T+β avec αGaN =
0,6 meV.K−1 et β = 600 K.
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Réf. N0989 N0987 N1109 N1110
EPL (eV) 2,65 2,9 3,3 3,3
IQE 1 1 0,4 0,25
TABLE 5.5 – IQE pour les super-réseaux de boites quantiques GaN/AlN non recuits.
des énergies correspondant au Ga pour chaque plan de boîtes (5.9a). Ces pics sont préservés lorsque
un recuit est effectué à 1000 ˚C et 1100 ˚C. Des mesures en DRX pour des scan 2θ −ω sur la raie
(0002) et en XRR montrent peu de variation avant et après recuit à 1100 et 1200 ˚C. En particulier,
les pics satellites du super-réseau sont systématiquement maintenus malgré le recuit. La structure
globale (sa périodicité) du super-réseau GaN/AlN n’est donc pas modifiée par une température de
recuit allant au moins jusqu’à 1200 ˚C. Cela est dû à l’effet protecteur des couches d’AlN présentes
au sein du super-réseau et en couche de protection à la surface. Il a en effet été montré dans le cas
du recuit d’une couche 2D de GaN qu’une couche de protection d’AlN de seulement 10 nm est suf-
fisante pour empêcher toute dégradation (amorphisation, désorption de l’azote). Cela est valable au
moins jusqu’à une température de 1300 ˚C. [LWA+04] De telles couches fines d’AlN (épaisseurs
inférieures à la centaine de nm) ont montré leur efficacité à protéger des couches de GaN au moins
jusqu’à 1400 ˚C.[ZHB+98][CAS+98][FYHJ02][FYRH05][NMO+06] Il est donc possible d’envisa-
ger «sereinement» des recuits de super-réseaux jusqu’à des températures de 1400-1500 ˚C. Au-delà
de ces températures, une dégradation de l’AlN est à craindre, pouvant entraîner la destruction du
super-réseau (sous vide, l’AlN commence à se décomposer à 1800 ˚C et s’oxyde en profondeur sous
air à partir de 1400 ˚C).
Analyse DRX de l’effet d’un recuit à 1100 ˚C sur un super-réseau BQs GaN/AlN
L’hétérostructure N1431 a été recuite à 1100 ˚C. Cet échantillon a pour particularité de comporter
des boîtes quantiques de petites dimensions (hauteur environ 2 nm), ainsi qu’un espaceur d’AlN
fin (seulement 4,5 nm). Cela permet d’espérer avoir des boîtes quantiques corrélées verticalement
et présentant des pics satellites en DRX éloignés (puisque la période est petite). Une représentation
tridimensionnelle d’une cartographie de l’espace réciproque est présentée figure 5.10. Elle permet en
particulier d’identifier deux contributions de type super-réseaux : l’une de la couche de mouillage et
l’autre des boites quantiques.
Des cartographies de l’espace réciproque avant et après recuit ont également été réalisées sur cet
échantillon en utilisant la sensibilité chimique offerte par la technique MAD. La région correspondant
au super-réseau couche de mouillage est contrainte par l’AlN et les pics satellites correspondent à la
valeur de paramètre de maille dans le plan de l’AlN relaxé. L’amplitude du signal non-anomal (Al +
N) est la plus forte pour ce super-réseau, ce qui est attendu vu que cette région comporte davantage
d’Al que la contribution boîte quantique + espaceur AlN. Le super-réseau boîte quantique GaN est
décalé vers le paramètre de maille dans le plan du GaN relaxé. Cette région comporte également une
faible composante du signal Al. Les deux contributions comportent un fort signal anomal (Ga), ce qui
semble confirmer l’attribution de chaque contribution à leurs super-réseaux respectifs.
Nous avons ensuite réalisé des mesures DAFS sur la raie 303¯2 afin de savoir si un recuit à 1100
˚C modifiait l’environnement local des atomes de Ga, au sein d’un volume isocontraint. La réflection
303¯2 a été choisie afin de séparer en H les deux contributions du super-réseau. Deux zones ont été
sélectionnées pour le DAFS sur les pics correspondant à la contribution boîtes quantiques GaN : l’une
proche du pic AlN (pic d’ordre 0, SL0) et une seconde proche du 1er pic satellite (SL1) du super-
réseau. Ces deux zones de pointés correspondent à deux états de contrainte du GaN : la première
proche de l’état de contrainte de l’AlN et la seconde proche du GaN relaxé. La figure 5.12 montre
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FIGURE 5.9 – a) RBS/C en incidence rasante avant et après recuit à 1000 ˚C et 1100 ˚C. Les pics
correspondent à la rétrodiffusion sur le Ga de chaque plan de boîtes quantique GaN. L’absence de
couche de protection en surface sur cette hétérostructure explique la disparation du premier pic de
surface lors du recuit à 1100 ˚C (évaporation du plan de boîtes). Le signal ne varie pas pour les autres
plans malgré le recuit, montrant l’absence de modifications importantes dans la structure. b) balayage
2θ−ω autour de la raie (0002) du super-réseau. Le nombre, la position et l’intensité des pics satellites
demeurent inchangés malgré des recuits à 1100 et 1200 ˚C. De même, le pic moyen SL0 ne varie pas,
signe que la composition moyenne demeure inchangée. c) Balayages XRR. D’après [MLF+10].
FIGURE 5.10 – Cartographie de l’espace réciproque autour de la réflection 101¯5 de l’AlN pour le
super-réseau N1431 (non-recuit). Les contributions boîtes quantiques + AlN (QD-SL) et couche de
mouillage + AlN (WL-SL) sont indiquées.
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FIGURE 5.11 – Cartographie MAD de l’espace réciproque autour de la réflection 101¯5 de l’AlN pour
le super-réseau N1431, avant (a,c,e) et après recuit 1100 ˚C (b,d,f). (a,b) signal total, (c,d) signal non-
anomal Al+ N et (e,f) signal anomal Ga.
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Nombre de période Températures de recuit (˚C) Réf
13,5 7 7,2 120 800/1000/1200/1300 N1303
4 2 0,5 50 N1442
TABLE 5.6 – Caractéristiques du super-réseau de boîtes quantiques GaN/AlN N1303 et du super-
réseau de puits quantiques GaN/AlN N1442.
que les oscillations DAFS après recuit sont identiques pour les deux zones de pointé, ce qui laisse à
penser que l’effet du recuit à 1100 ˚C est très faible sur la structure locale des boites quantiques.
5.2.2 Recuits à 1300 ˚C
Différents morceaux d’un super-réseau ont été recuites à 800, 1000 et 1200 ˚C (N1303, table 5.6). Le
recuit à 800 ˚C n’ayant aucun effet sur les propriétés sturcturales et optiques, cet échantillon a ensuite
subi un second recuit à 1300 ˚C. Pour ce super-réseau, l’épaisseur de GaN déposé étant importante,
on s’attend à ce que les boîtes quantique soient de grandes dimension et corrélées verticalement.
Les recuits ont été effectués sous N2 durant 20 min, et 30 nm d’AlN ont été déposés en surface du
super-réseau comme couche de protection.
La période du super-réseau a été mesurée par DRX sur des balayages 2θ −ω pour toutes les
températures de recuit. Elle est d’environ 12,5 nm, donc proche de l’épaisseur nominale. Pour des
températures jusqu’à 1300 ˚C, la structure globale du super-réseau n’est donc pas dégradée (figure
5.13).
La cartographie de l’espace réciproque autour de la réflection 101¯5 de l’AlN du super-réseau
N1303 non recuit présente deux séries de pics satellites (figure 5.15). L’un est aligné en H avec l’AlN
quasi-relaxé (H = 0,999 u.r.r.) et le second est situé à une plus basse valeur de H (H = 0,989 u.r.r.). La
première série de pics est assignée au super-réseau couche de mouillage et la seconde au super-réseau
uniquement constitué du super-réseau boîtes quantiques GaN corrélées verticalement. L’assignation
de la première série de pic a la contribution de la couche de mouillage a été confirmée par des ba-
layages réalisés sur un super-réseau comprenant uniquement des couches de mouillage GaN dans AlN
(i. e. un super-réseau de puits quantiques GaN 0,5 nm dans AlNN1442). Comme attendu, on observe
bien dans ce cas une série de pics satellites allignés suivant H ≈ = 1 u.r.r. (figure 5.14).
Une intégration du signal le long de L a ensuite été réalisée (figure 5.16) sur la cartographie figure
5.15, ainsi que sur une cartographie réalisée après recuit à 1300 ˚C. Bien que la position des pics
n’évolue pas (puisque la période reste constante), on constate une variation de l’intensité des pics
satellites avant et après recuit.
La fonction enveloppe passant par les maxima d’intensité des pics satellites est décalée vers la
valeur de l’AlN relaxé (L = 5 u.r.r.). Ces maxima , avant comme après recuit, sont décalés de la
position correspondant au GaN relaxé, ce qui souligne l’influence de l’AlN sur l’état de contrainte
du GaN des boîtes quantique et de la couche de mouillage. Toutefois, l’intégration selon L ayant
été réalisé sur toute la longueur du détecteur linéaire , il n’est pas possible de séparer la contribution
purement couche de mouillage GaN de celle purement boîtes quantique GaN. Néanmoins, cela prouve
que le recuit à 1300 ˚a bien un effet sur l’état de contrainte moyen du super-réseau.
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FIGURE 5.12 – a. Cartographie de l’espace réciproque autour de la réflection 303¯2 de l’AlN pour le
super-réseau N1431 recuit à 1100 ˚C. Les deux zones de pointé DAFS sont indiquées par des croix :
(H = 2,969, K = 0, L = 1,995) et (H = 2,969, K = 0, L = 1,881). (b,c). Spectres DAFS pour les deux
zones de pointé.
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FIGURE 5.13 – Balayages 2θ −ω autour de la reflection 0004 de l’AlN pour le super-réseau N1303
non-recuit et recuit à 800/1000/1200/1300 ˚C.
FIGURE 5.14 – Cartograpie de l’espace réciproque autour de la reflection 101¯5 de l’AlN pour le super-
réseau N1442 de couches de mouillages GaN /AlN. Les pics satellites du super-réseau sont alignés
suivant la position de l’AlN relaxé (H = 1 u.r.r.).
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FIGURE 5.15 – Cartographie de l’espace réciproque autour de la réflection 101¯5 de l’AlN pour le
super-réseau N1303 GaN /AlN. On distingue bien deux séries de pics satellites l’un aligné suivant H ≈
= 1 u.r.r et l’autre décalé vers une plus petite valeur de H.
FIGURE 5.16 – Intégration suivant L de la cartographie figure 5.15 (indiquée par une flèche sur la
cartographie). Les flèches indiquent les positions des maxima de la fonction enveloppe avant et après
recuit à 1300 ˚C.
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13 4 2,5 nm 100 1100, 1522,
1741
N1368
7 5 3 nm 172 1700 N1473
a Estimée d’après l’énergie du pic de PL (E = 3,67 nm N1368 et E = 3,37 nm N1473)
TABLE 5.7 – Paramètres de croissance et caractéristiques (hauteurs des boîtes , températures de recuit)
des super-réseaux N1368 et N1473.
5.2.3 Recuits à 1500-1750 ˚C
Afin d’amplifier l’effet du recuit, nous avons recuit à de plus hautes températures, toujours sous
N2, des super-réseaux de boîtes quantiques GaN dans AlN. La température de recuit maximale a été
de 1750 ˚C.
Deux super-réseaux ont été étudiés (Réf. N1368 et N1473), le second présentant des boîtes quan-
tiques de taille supérieure au premier. Les caractéristiques de ces deux super-réseaux sont détaillées
table 5.7.
Photoluminescence à λexcitation = 193 nm et 244 nm
Après un recuit à 1100 ˚C, la photoluminescence de l’hétérostructure N1368 ne présente aucun dé-
calage. De plus, l’allure des spectres avant et après recuit est similaire, on note tout au plus un léger
décalage de l’émission de la bande de défaut (à 496 nm avant recuit et 500-520 nm après recuit). L’in-
tensité de PL est légèrement supérieure après recuit (x 1,6). L’effet du recuit à cette température est
donc faible voir inexistant (les différences observées en PL pouvant s’expliquer par une inhomogé-
néité de l’échantillon). Lors d’un recuit à 1522 ˚C , l’émission de PL présente un décalage franc vers
les hautes énergies (∆λ ≈ -10 nm). On note aussi que l’allure du spectre à basse énergie est modifiée
par le recuit. Il n’y a plus de bande de défaut à 500 nm (2,5 eV), en revanche une nouvelle bande
apparait à 560 nm (2,2 eV). Un recuit à 1741 ˚sur cette même structure supprime toute luminescence
des boîtes quantiques et on n’observe plus aucune luminescence dans la gamme 250-750 nm. On peut
d’ors et déjà supposer qu’à cette température, le super-réseau est détruit.
Des mesures de PL avec une excitation à λ = 193 nm ont également été réalisées sur l’échantillon
N1368 recuit aux températures de 1522 ˚C et 1741 ˚C (figure 5.18).
Il est au premier abord évident que les spectres de PL diffèrent grandement suivant que l’excitation
est réalisée au-dessus du gap de l’AlN massif (λexcitation = 193 nm) ou entre ceux du GaN et de l’AlN
massif, ainsi qu’au-dessus de celui des boîtes quantiques et de la couche de mouillage GaN (λexcitation
= 244 nm). Pour l’excitation à plus haute énergie, l’absorption a donc lieu en grande partie dans
l’AlN. Le fait que l’AlN soit majoritairement excité explique sans doute la bande de forte intensité à
3,1-3,2 eV (390-400 nm), sans doute liée à de l’émission via des défauts profonds de l’AlN. Pour le
recuit à 1522 ˚C, on note la présence de deux épaulements à environ 3,7 eV et 4,7 eV ; le premier peut
être attribué à la luminescence des boites quantiques tandis que le second est attribuable à la PL de la
couche de mouillage. Cette dernière est l’équivalent d’un puits quantique fin GaN d’épaisseur 2 MC.
Il est possible que la forte intensité de luminescence de la bande de défauts soit consécutive au recuit,
avec par exemple l’incorporation d’impuretés (en particulier de l’oxygène) ou la création de lacunes
d’Al dans l’AlN.
Après recuit à 1741 ˚C, on note l’apparition d’un pic fin à haute énergie (5,85 eV), proche du gap
de l’AlN (figure 5.19). Ce pic est soit la signature de la création d’un alliage d’AlGaN (très riche en
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FIGURE 5.17 – PL à 5 K (λexcitation = 244 nm) de l’hétérostructure N1368 non-recuite (trait plein noir)
et recuite à 1100 ˚C (trait plein rouge), 1522 ˚C (pointillés bleus) et 1741 ˚C (tirets verts).
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FIGURE 5.18 – PL à 5 K (λexcitation = 193 nm) de l’hétérostructure N1368 recuite à 1522 ˚C et 1741
˚C (trait pleins bleus). Pour comparaison, sont également présentés les spectres réalisés à λexcitation =
244 nm (tirets rouges).
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FIGURE 5.19 – PL à 5 K (λexcitation = 193 nm) de l’hétérostructure N1368 recuite à 1522 ˚C (traits
pointillés noirs) et 1741 ˚C (trait plein rouge).
Al, aux alentours de 90 %), soit une émission de type exciton lié à un donneur (D0,X) en bord de
bande de l’AlN. Le donneur serait de l’oxygène incorporé dans la couche et agissant comme donneur
d’électron avec un niveau d’énergie proche de la bande de conduction («shallow donor»). La dispari-
tion de la luminescence du super-réseau implique néanmoins que du Ga est disponible suite au recuit
à 1741 ˚C. Soit celui-ci a complètement désorbé, soit il n’occupe plus une position cristallographique
(amorphisation), soit il y a eu interdiffusion Al/Ga permettant la formation d’AlGaN.
Des images en MEB-STEM réalisées sur le super-réseau N1473 recuit à 1700 ˚C montrent la pré-
sences de cristallites riche en Ga (la composition exacte est indéterminée) de diamètre 10-20 nm au
sein d’une matrice d’Al(Ga)N contentant 1-2 % de Ga (figure 5.20). Cela tend à prouver qu’à des tem-
pératures de recuit élevées (i. e. 1700-1750 ˚C), la périodicité du super-réseau GaN/AlN est perdue
mais que du Ga reste au sein de la couche (soit dans la matrice AlN soit sous forme de cristallites).
Sur des images STEM champ sombre (figures 5.21 et 5.22), on constate que la périodicité selon
~c du super-réseau N1473 recuit à 1741 ˚C est perdue. La corrélation verticale semble en revanche
conservée ; on constate la disparition totale des couches de mouillage GaN.
Une image STEM en champ clair (donc avec cette fois le Ga en noir) d’une cristallite montre bien
l’absence de couche de mouillage ainsi que le changement profond de morphologie entre ces cristal-
lites et les boites quantiques SK GaN (figure 5.23). D’autre part, ces cristallites sont bien des cristaux
orientés selons ~c, comme le montre la continuité du réseau cristallin entre matrice (d’ailleurs il n’y
pas d’amorphisation de cette dernière) et cristallites. Les cristallites présentent en effet des facettes
principales à 90 ˚ ainsi que des facettes tronquant les quatres angles délimités par les facettes à 0 et
90 ˚. Ces facettes ne sont pas inclinées à 30 ˚ par rapport au plan c, mais d’environ 60-70 ˚. Ce ne sont
donc pas des facettes {11¯03} comme le sont celles des boîtes quantiques GaN/AlN. Il y a donc un
fort ré-arrangement de la matière au cours du recuit à 1741 ˚C avec non seulement une interdiffusion
Al/Ga, mais également une évolution vers un nouvel état d’équilibre de la morphologie des cristal-
lites riche-Ga. En première interprétation, on peut noter que l’apparition de facettes verticales est un
caractéristique générale des croissances à haute température de GaN orienté [0001]. Par exemple, les
flancs de nanofils GaN (MOCVD et MBE) sont des facettes {11¯00}.[CLSG06][LSR+08][VDK+11]
En MOCVD, il a été montré que l’utilisation de hautes températures de croissance pour le GaN favo-
risait l’apparition de facettes {11¯00}, au dépend de facettes {11¯01}.[AKA+98] Cette élévation de la
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FIGURE 5.20 – Image MEB-STEM en champ sombre (réalisée par C. Bougerol) du super-réseau
N1473 recuit à 1741 ˚C. Les zones claires correspondent aux éléments les plus lourds (Ga).
FIGURE 5.21 – Image STEM-HAADF (réalisée par C. Bougerol) du super-réseau N1473 recuit à
1741 ˚C. Les zones claires correspondent aux zones riche en Ga. La flèche indique la direction per-
pendiculaire au substrat (~c). La matrice contient quelques pourcents de Ga et les îlots sont très riches
en Ga.
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FIGURE 5.22 – Images HR-STEM (réalisées par C. Bougerol) du super-réseau N1473 recuit à 1741
˚C. En haut, image HAADF sur laquelle les zones claires correspondent aux zones riches en Ga
(image champ sombre) et en bas le contraste est inversé (image champ clair). On note la présence de
facettes marquées, avec pour la première image une prédominance de facettes verticales et pour la
seconde des facettes inclinées d’environ + 60 ˚et - 60 ˚par rapport au plan (0001).
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FIGURE 5.23 – Image HR-STEM champ clair (réalisée par C. Bougerol) d’une cristallite du super-
réseau N1473 recuit à 1741 ˚C. Les zones sombres correspondent aux zones riche en Ga. La flèche
indique la direction perpendiculaire au substrat (~c).
température permet de se rapprocher de l’équilibre thermodynamique. Ainsi, à l’équilibre thermody-
namique (donc en considérant uniquement les énergies de surface sans influence de la cinétique), les
plans favorisés thermodynamiquement sont, par ordre d’énergies de surface, les plans (0001), {11¯00}
et {11¯01}.[JSS09b] Le plan {11¯01} faisant un angle de 60 ˚ avec le plan (0001), il est probable que
les facettes minoritaires observées dans les cristallites après recuit à 1741 ˚C soit de ce type. Globale-
ment, on peut supposer que l’effet du recuit à très haute température est de ramener le GaN vers son
état d’équilibre thermodynamique (donné par son diagramme de Wulff) avec des cristallites compre-
nant principalement des plans (0001) ainsi que des facettes {11¯00} (et également des facettes {11¯01}
et {11¯01¯}).
Diffraction X de super-réseaux avant et après recuit
Des cartographies de l’espace réciproque (RSM, «Reciprocal Space Map») en DRX sous rayon-
nement synchrotron (ESRF, Grenoble) ont été réalisées avant et après recuit sur l’hétérostructure
N1368. La figure 5.24 présente les RSM autour de la réflection 101¯2 de l’AlN, sans recuit et avec
des recuits sous N2 à 1522 ˚C et 1741 ˚C. Pour l’échantillon non-recuit et recuit à 1522 ˚C, les RSM
présentent une série de pics satellites le long de H, caractéristiques d’une structure super-réseau. On
note que ces pics ont quasi la même valeur en H que le pic AlN, ce qui indique qu’ils correspondent
à un matériau contraint sur l’AlN, comme la couche de mouillage GaN. On remarque également la
présence d’un halo diffus le long d’une plus faible valeur de H, correspondant donc à un paramètre
de maille dans le plan plus grand. C’est sans doute du signal provenant des boîtes quantiques GaN.
Ces deux super-réseaux présentent également un pic satellite d’ordre 0 du super-réseau proche du pic
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AlN. Ce pic correspond à l’alliage «moyen» du super-réseau. Dans notre cas, sa position implique
une très forte teneur en Al, ce qui est normal si l’on considère que le GaN des boîtes quantiques ne
représente qu’une faible part du super-réseau, essentiellement constituée d’AlN. Après un recuit à
1741 ˚C, les pics satellites disparaissent et on n’observe plus qu’un halo diffus le long de H≈ 1. Il
subsiste toutefois un pic proche de celui de l’AlN (similaire à celui observé pour les super-réseaux
non-recuits ou recuits à des températurs inférieures) pouvant correspondre à un pic AlGaN.
La figure 5.25 est une cartographie autour de la raie (101¯2) de l’AlN pour la couche N1368 recuite
à 1741 ˚C. Très proche du pic AlN, on distingue un pic à L 2,003 (et H ≈ 1). Ce pic correspond à un
paramètre de maille c = 4,997 Å. L’alliage d’AlGaN correspondant (en considérant uniquement une
loi de Vegard entre paramètres de maille c relaxés du GaN et de l’AlN) serait à très forte teneur en
Al, environ 93 %.
Diffraction anomale sur un super-réseau de boîtes quantiques GaN/AlN avant et après recuit à
1522 ˚C Afin d’assigner les différentes parties des cartographies de l’espace reciproque à du signal
provenant du GaN ou de l’AlN, des cartographies MAD («Multi-wavelength Anomalous Diffrac-
tion») ont également été réalisées. Cette technique consiste à faire varier l’énergie du faisceau X afin
d’être ou non en résonance (seuil d’absorption K de l’élément) avec un des éléments (dans notre cas
le Ga), et ce à chaque point de la cartographie de l’espace réciproque. Après traitement, on obtient
ainsi trois cartographies : l’une correspondant au signal total, l’une correspondant au signal anomal
(dans notre cas le Ga) et la dernière correspondant au signal non-anomal (Al et N), figure 5.26. On
obtient donc une information chimique en plus de la diffraction «classique».
Cela nous a permis en particulier de repérer sur les RSM, à des positions éloignées des pics
principaux du super-réseau alignés sur H = 1 et donc proche de l’AlN relaxé (correspondant donc
principalement au super-réseau couche de mouillage GaN/espaceur AlN, entre les boîtes quantiques),
des points de l’espace réciproque dont le signal correspond uniquement à du Ga ou à un mélange
Ga-Al (super réseau boîtes quantiques GaN/espaceurAlN). Il n’est pas étonnant que l’intensité de
ce «second» super-réseau soit faible, puique la quantité de matière mise en jeu est faible. Ainsi à H
= 0,98, le signal provenant en L à hauteur du deuxième satellite correspond uniquement à du GaN
partiellement relaxé, tandis qu’au niveau du premier satellite il correspond à du GaN et de l’AlN
iso-contraints.
Nous avons donc choisi de telles zones sur les cartographies précédentes pour y réaliser des
spectres DAFS («Diffraction Anomalous Fine Structure»). Ceux-ci sont des sondes locales des pre-
miers voisins d’un atome, pour un état de contrainte donné. Deux zones de pointé ont été définies sur
les cartographies avant et après recuits à 1522 ˚C autour de la tache de Bragg 101¯2 de l’AlN : (H =
0,982 u.r.r. ; L = 1,92 u.r.r) et (H = 0,982 u.r.r. ; L = 1,96 u.r.r.) figure 5.27. Le premier correspond à un
signal 100 % GaN tandis que le second correspond à un signal AlN-GaN (en proportion équivalente
à un alliage Al0,35Ga0,65N).
Après recuit, on note une modification des oscillations pour le pointé GaN-AlN montrant une pos-
sible interdiffusion à cet état de contrainte. A contrario le profil des oscillations demeure identique
pour le signal «GaN», ce qui indique que la partie GaN partiellement relaxé n’endure aucun chan-
gement sous recuit. La localisation exacte de la zone d’interdiffusion est délicate puisque l’AlN et le
GaN influent réciproquement sur leurs états de contrainte respectifs.
Afin de localiser la zone d’interdiffusion, il est nécessaire de connaître l’état de contrainte du
GaN des boîtes quantiques et des espaceurs d’AlN. Le nombre de travaux se rapportant à ce sujet est
relativement restreint, en comparaison du vaste effort entrepris pour la compréhension de la croissance
et des propriétés optiques des super-réseaux de boîtes quantiques GaN dans AlN. Néanmoins, un
certain nombre de résultats ont été obtenus sur l’état de contrainte des boîtes GaN et de leur matrice
AlN, tant expérimentalement (mesures par TEM, spectrocopie Raman [CGL+06] et diffraction X
anomale en indidence rasante [CSS+04]) que par calcul théorique.
1. les boîtes quantiques GaN sont partiellement, voire totalement, contraintes par la matrice AlN,
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FIGURE 5.24 – Cartographies de l’espace réciproque autour de la raie 101¯2 de l’AlN. De haut vers le
bas : super-réseau non recuit ; recuit à 1522 ˚C et recuit à 1741 ˚C.
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FIGURE 5.25 – Cartographies de l’espace réciproque autour de la raie 101¯2 de l’AlN pour le super-
recuit N1368 recuit à 1741 ˚C.
2. l’AlN présente deux états distincts de contrainte suivant qu’il est situé au-dessus de la couche
de mouillage ou au-dessus d’une boîte quantique. Au-dessus de la couche de mouillage, il est
quasi complètement relaxé alors qu’il est en tension au-dessus des boîtes.
Une grande part de l’AlN est donc non contraint puisque la quantité de GaN dans les boîtes ne
représente qu’une faible proportion du super-réseau (typiquement entre 5 et 10 % suivant la quantité
de GaN déposé et l’épaisseur de l’espaceur d’AlN). La détermination de l’état de contrainte des boîtes
est délicat puisqu’il dépend de la taille de celles-ci : de petites boîtes (h ≤ 3 nm) seront complète-
ment contraintes par l’AlN alors que de grosses boîtes (h ≥ 4 nm) ne le seront que partiellement (cf.
[AO00]). Pour les zones à l’interface AlN-GaN, les zones où la contrainte est maximale sont celles si-
tuées sur le haut de la boîte et à l’interface couche de mouillage sous la boîte quantique/espaceur AlN.
On peut donc supposer que l’effet du recuit sera maximal (puisqu’à priori conduit par la contrainte)
pour ces zones. Toutefois pour la zone iso-contrainte choisie (H = 0,982 u.r.r soit a = 3,168 Å soit une
contrainte εxx = amat−aAlNaAlN = +1,8%), il est davantage probable que l’on sonde le dessus des boîtes
quantiques. C’est en effet à cette position que la contrainte sur l’AlN est la plus forte. Il est même
très probable que la zone sondée se situe sur un coin de la boîte quantique (entre une facette et le
sommet de la boîte). D’autre part, la zone «GaN» sondée sur la cartographie correspond à c = 5,18 Å,
soit une valeur proche du GaN relaxé. Cette zone de mesure correspond donc à du signal provenant
d’une partie quasi-relaxée des boîtes quantiques GaN. On peut supposer que le signal provient d’une
portion de la boîte quantique proche d’une facette, puisque ces zones sont les plus relaxées.
L’état de contrainte a été abordé de façon théorique par Andreev et al. [AO00] pour des boîtes
de hauteur 4,1 nm et 2,8 nm, et ces calculs ont été confrontés à des mesures de contrainte par TEM.
De ces études, il ressort globalement que le GaN des boîtes quantiques est assez fortement contraint
suivant l’axe a par l’AlN, et également légèrement en compression selon l’axe c (ce n’est donc pas
une déformation biaxiale). L’AlN est quant à lui quasi totalement relaxé entre les boites et en tension
au-dessus des boîtes. Il n’est pas non plus en déformation biaxiale, seule la couche de mouillage GaN
l’est. Le tableau 5.8 contient les valeurs de déformation ε hors et dans le plan pour le GaN et l’AlN
d’un super-réseau de boîtes quantiques GaN dans une matrice AlN. Il est à souligner que ces valeurs
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FIGURE 5.26 – Cartographies MAD de l’espace réciproque autour de la raie 101¯5 de l’AlN, super-
réseau N1368 recuit à 1522 ˚C. De haut vers le bas : signal total ; signal anomal et signal non-anomal.
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FIGURE 5.27 – Spectres DAFS pour des points de l’espace réciproque autour de la raie 101¯2 de l’AlN,
super-réseau N1368 non recuit («as-grown») et recuit à 1522 ˚C. De haut vers le bas : signal «100 %»
GaN ; signal «Al0,35Ga0,65N».
correspondent à des valeurs moyennes au sein du GaN et de l’AlN : localement (en particulier sur les
facettes des boîtes) les valeurs de contraintes peuvent varier fortement.
5.3 Conclusion
Nous avons montré qu’il était possible de provoquer de l’interdiffusion Ga/Al au sommet
de boîtes quantiques GaN dans AlN, après recuit sous N2. Des décalages de la luminescence
sont observés dès 1000 ˚C (vers le bleu ou le rouge selon la taille des boîtes). L’ interdiffusion
devient mesurable par DRX pour des températures aux alentours de 1500 ˚C, tandis qu’à 1700
˚C le super-réseau de boîtes quantiques Stranski-Krastanow GaN/AlN est détruit. Pour cette
température, des cristallites riches en Ga, présentant des facettes abruptes, sont néanmoins
formées dans une matrice Al(Ga)N.
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Boîtes quantiques GaN Espaceur
AlN







SR BQs SR WL SR BQs SR WL
GaN AlN GaN AlN GaN AlN GaN AlN
4 30 10 -1,39 0,87 -2,57 -0,13 -0,60 -1,78 1,55 0,14 a
4 10 -1,02 0,55 b




TABLE 5.8 – Contrainte hors et dans le plan pour des super-réseaux de boîtes quantiques GaN/AlN.
SR BQs correspond à la partie boîtes quantiques GaN + AlN au-dessus de celles-ci et SR WL à la
partie couche de mouillage + AlN dans la partie sans boîtes.
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L’IDÉE directrice de ce manuscrit consistait en l’étude des briques de base utilisées pourla réalisation de diodes électroluminescentes UV-C. Il traite donc en particulier desrelations entre conditions de croissance par MBE assistée plasma d’azote et propriétésstructurales et optiques de matériaux (Al,Ga)N, tant sous forme de couches 2D que
d’hétérostructures à puits quantiques AlGaN/AlGaN. Dans une structure de type diode, des couches
(Al,Ga)N dopées p et n sont utilisées pour l’injection des porteurs de charge et c’est pourquoi ce
manuscrit aborde également brièvement la question de la maîtrise du dopage de couches (Al,Ga)N.
Enfin, l’effet d’un recuit post-croissance est analysé, tant dans le cas de couches 2D d’AlGaN que
dans celui de super-réseaux de boîtes quantiques GaN/AlN.
L’effet des conditions de croissance sur les propriétés de couches d’AlGaN à forte teneur en Al
(50 à 70 %) a été étudié. En PA-MBE, on dispose de deux paramètres : le rapport des flux atomiques
et la température de croissance. Nous avons montré que l’homogénéité d’une couche d’AlGaN à forte
teneur en Al dépendait grandement des conditions de croissance utilisées. De par les fortes différences
de longueurs de diffusion et d’énergies des liaisons Al-N et Ga-N, il est possible de créer durant la
croissance des inhomogénéités de composition. Celles-ci prennent plusieurs formes (et peuvent être
à plusieurs échelles, allant de quelques nanomètres à plusieurs centaines de nanomètres) avec par
exemple la formation de centres de localisation de type «boîtes quantiques» AlGaN ou encore la
création de gradients de composition.
Nous nous sommes en particulier intéressé aux conditions de croissance permettant de créer des
couches lisses et homogènes en composition (les conditions permettant de créer de la localisation
étant déjà assez bien identifiées dans la littérature). Nous avons constaté qu’une approche simpliste
consistant à considérer un alliage AlGaN comme un intermédiaire entre AlN et GaN était insuffisante
pour optimiser la croissance. Nous avons ainsi observé que les couches les plus homogènes étaient
obtenues à une température qui n’était pas intermédiaire entre celles utilisées pour le GaN et l’AlN.
Celle-ci est en fait nettement inférieure à celle du GaN. De même, l’utilisation de fortes températures
de croissance n’est pas bénéfique : outre le fait qu’il faille alors utiliser de très forts flux de Ga pour
maintenir un excès de ce dernier en surface malgré sa forte désorption, la diffusion de l’Al augmente
peu comparée à celle du Ga. On peut supposer qu’il est au contraire avantageux de décroître la diffu-
sion du Ga vis-à-vis de celle de l’Al afin de minimiser les inhomogénéités de composition. Concernant
le rapport des flux, l’utilisation d’un rapport de flux φIIIφN légérement supérieur à 1 (i. e. en condition
légèrement riche-Ga) permet de réaliser les couches les plus homogènes. Nous n’avons pas identifié
d’effet notable du rapport de flux φAlφGa , bien qu’une influence de ce dernier sur l’homogénéité ne soit
pas à exclure. Pour des couches d’Al0,50Ga0,50N, les couches les plus homogènes en composition et
présentant également les plus faibles rugosités sont obtenues en condition légèrement riche Ga à une
température comprise entre 640 et 680 ˚C. Pour des couches à teneur en Al aux alentours de 70-80
%, les conditions de croissance optimales sont similaires. Lors d’un recuit sous atmosphère d’azote à
950 ˚C, l’inhomogénéité des couches (à grande comme à petite échelle) est encore accrue. L’efficacité
radiative après recuit est meilleure mais celle-ci demeure toutefois faible (inférieure au pourcent). Un
effet bénéfique du recuit est la suppression de la luminescence des bandes de défauts, ce qui laisse à
penser que le recuit «guérit» certains des défauts créés durant la croissance. Néanmoins, nous n’avons
effectué des recuits que sur des couches homogènes réalisées avec des conditions de croissance «opti-
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misées» : il serait intéressant de réaliser le même type de recuit sur des couches présentant des zones
de localisation (de type boîtes quantiques AlGaN induites par la croissance).
Les hétérostructures à puits quantiques AlGaN/AlGaN que nous avons réalisées en tentant de jouer
sur l’homogénéité des couches d’AlGaN du puits et de la barrière n’ont pas montré de propriétés op-
tiques intéressantes pour la réalisation de dispositifs (émission de lumière peu intense à température
ambiante). Nous avons en revanche obtenu des résultats prometteurs en réalisant des pseudo-alliages
à partir de super-réseaux très courtes périodes GaN/AlN. Ceux-ci montrent une émission de lumière
sub-300 nm relativement intense à l’ambiante. De plus, nous avons obtenu de bons taux de dopage n
sur ce type de structure et le dopage p (moyennant optimisation) devrait l’être également : c’est donc
une alternative intéressante pour la réalisation de structures complètes de type diode électrolumines-
cente.
Enfin, dans une approche plus prospective, nous avons recuit des super-réseaux de boîtes quan-
tiques GaN/AlN. Nous avons observé dès 800 ˚C, un décalage de la luminescence (généralement vers
le bleu sauf dans le cas particulier de boîtes quantiques de grandes dimensions). L’effet de ce recuit
a été observé en DRX pour des températures supérieures à 1500 ˚C. Aux alentours de 1500 ˚C, le
recuit provoque une interdiffusion Al/Ga au sommet des boîtes quantiques et pour des températures
supérieures à 1700 ˚C, la périodicité selon l’axe de croissance du super-réseau est perdue. Pour cette
dernière température, les couches de mouillage disparaissent et on observe une forte réorganisation
de la matière avec la création de cristallites riches en Ga au sein d’une matrice AlGaN contenant
quelques pourcents de Ga. Toutefois, nous n’avons pas observé de luminescence pouvant provenir de
ces cristallites.
Afin d’utiliser des super-réseaux de boîtes quantiques GaN/AlN dans un dispositif émettant dans
l’UV-C, une piste possible de développement serait le recuit de ceux-ci dans le cas de boîtes quan-
tiques de petites dimensions (hauteur de l’ordre d’un nanomètre) émettant avant recuit à environ 300
nm. Le décalage attendu de la luminescence vers le bleu après recuit permettrait alors d’obtenir pour
la zone active une structure émettant sub-300 nm et présentant une forte efficacité radiative à tempé-
rature ambiante.
Toutefois, nous avons montré que le recuit de boîtes quantiques GaN ne permettait pas la créa-
tion d’alliages AlGaN au-dessus des boîtes (Al)GaN. L’interdiffusion Al/Ga permettant de relaxer la
contrainte au sommet des boîtes est en effet faible et le système semble atteindre un état d’équilibre
avec l’insertion de seulement quelques pourcents de Ga dans la matrice AlN. Le «bandgap enginee-
ring» par recuit semble donc limité pour ce système. En particulier, il n’est pas à prévoir la formation
de boîtes quantiques AlGaN riches en Al (et donc avec un fort décalage de la luminescence vers le
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HR-XRD et Graphes de Williamson-Hall
A.1 Diffraction haute résolution de rayons X, HRXRD
La diffraction de rayons X permet de sonder l’espace réciproque d’un cristal. Pour cela, on utilise
une radiation de longueur d’onde λ , dans notre cas la raie Kα1 du cuivre à λ = 1,54 Å, qui va interférer
avec le réseau cristallin. La condition d’interférence constructive est alors donnée par la loi de Bragg :
nλ = 2dsinθ (A.1)
d est la distance entre plans dans l’espace réel, θ l’angle entre la famille de plan et le faisceau
X incident. Dans l’espace réciproque, on mesurera des angles et on balayera donc l’espace des fré-
quences en 1/d. Chaque famille de plan dans l’espace réel, caractérisée par d, donne naissance à une
tache de Bragg dans l’espace réciproque caractérisée par un vecteur de diffraction q dont la norme est
proportionelle à 1/d.
En pratique, trois types de balayages sont réalisés (figure : A.2) : des scans ω («rocking curves»),
2θ−ω avec un couplage entreω et θ , et enfin des cartographies de l’espace réciproque («Reciprocical
Space Map», RSM). Ces dernières sont réalisées en mixant les deux premiers types de balayages :
pour une série de valeurs successives de ω , on réalise une série de mesures en 2θ −ω . Les angles
utilisés sont définis figure A.1 : ω est l’angle entre l’échantillon et le faisceau incident, 2θ celui entre
faisceau incident et faisceau diffracté.
A.2 Méthode de Williamson-Hall
Lors de mesures en diffraction de rayons X, on constate que les pics de diffractions sont élargis
dans les directions de l’espace réciproque qx et qz. Cet élargissement est dû à la présence de régions de
diffusion cohérente (domaines) présentant du tilt, du twist, des tailles limitées verticalement ou hori-
zontalement, figure A.3, des micro-contraintes ainsi que des gradients de composition et de contrainte.
Ces différentes causes d’élargissement affectent de manière variable les taches de diffraction.
En particulier, il est possible de séparer effets de micro-contrainte et effets de taille par une mé-
thode graphique (graphes de Williamson-Hall).[MHB+98]
Il s’agit de tracer pour des taches de diffraction de même famille de plans mais d’indices crois-
sants : [RKS+00]
– pour des scans en ω :
β (sinθ/λ )n = f (sinθ/λ )n) (A.2)
– pour des scans en 2θ −ω :
β (cosθ/λ )n = f (sinθ/λ )n) (A.3)
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FIGURE A.1 – Schéma représentant les angles utilisés lors de mesures en diffraction de rayons X. i :














FIGURE A.2 – Schéma représentant les balayages en q=ks-ki du réseau réciproque lors de mesures







FIGURE A.3 – Schéma représentant les longueurs de cohérence horizontale Lx et verticale Lz, ainsi
que les rotations des domaines en twist et en tilt.
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β est la largeur intégrée de la courbe utilisée pour l’ajustement en intensité ; 1 n = 1 pour un
lorenzienne, 1<n<2 pour une pseudo-Voigt et n = 2 pour une gaussienne.[LWA+05]
Dans les deux cas, l’ordonnée à l’origine est inversement proportionnelle à la longueur de co-
hérence, tandis que la pente de la droite dépend de la micro-contrainte.[CTH+03] On a donc β ≈
1/D+2ε . [KKS+09]
A.2.1 Cas de l’AlGaN plan c
Les couches épitaxiées à base de matériaux III-N ont tendance à croître en domaines désorientés.
Cette désorientation (dite mosaicité) peut survenir soit perpendiculairement à la surface («tilt») soit
parallèlement à celle-ci («twist»), voir figure A.3. En réalisant des scans ω et ω − 2θ sur des raies
symétriques de l’AlGaN, on a accès à l’élargissement de la raie dans l’espace réciproque pour diffé-
rentes valeurs de q. Le tracé de graphes de Williamson-Hall permet d’extraire la taille des domaines
parallèlement et verticalement à la surface. On en extrait également les valeurs de la micro-contrainte
εxx (en utilisant des raies asymétriques) et εzz. Généralement, pour des couches d’AlGaN, la taille des
domaines verticaux est identique à l’épaisseur de la couche.[PMH+05]
1. β ≡ FWHM
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Annexe B
Spectrométrie de rétrodiffusion Rutherford,
«RBS»
B.1 Principes Généraux
La particularité de cette méthode est qu’elle permet de sonder le réseau cristallin dans l’espace
réel avec une sensibilité chimique. En pratique, un faisceau de particules α (ions He+) est envoyé sur
la surface après avoir été accéléré à une énergie E0 (2 MeV). De manière analogue aux expériences de
diffraction de rayons X, la surface de l’échantillon est d’abord orientée vis-à-vis du faisceau incident.
Il est ensuite possible de sonder des directions cristallographiques particulières grâce à cette méthode.
Les expériences consistent, généralement en s’écartant volontairement d’une direction cristallo-
graphique, à envoyer le faisceau de particules α afin de compter les particules rétrodiffusées. Ces
dernières ont alors perdu de l’énergie lors de leur aller-retour (collisions inélastiques) puis rétrodif-
fusion (collision élastique) dans l’échantillon (figure B.1). L’efficacité du processus de rétrodiffusion
varie en Z2, avec Z numéro atomique. On obtient alors un spectre correspondant au nombre de parti-
cules α rétrodiffusées en fonction de leur énergie.[Per87]
En particulier, les particules rétro-diffusées en surface de l’échantillon ont perdu une énergie EA
= KA.E0, lors de l’interaction avec un atome d’élément A en surface. Le spectre RBS mesuré sera
donc un spectre mesurant le nombre de coups en fonction de l’énergie. Cette échelle en énergie ést
aussi une échelle dépendant de la masse. K dépend en effet de l’angle de rétrodiffusion θ , de la masse








Pour les particules rétrodiffusées plus profondément dans l’échantillon, la perte en énergie est plus
grande, due à l’ensemble des intéractions avec les nuages électroniques du réseau cristallin (terme de
freinage proportionnel à l’épaisseur). L’échelle en énergie est donc également une échelle en profon-
deur de pénétration des particules α . Le pic de surface du matériau B sera donc à plus basse énergie












Un spectre expérimental montrant l’évolution du pic en fonction de l’épaisseur déposée est pré-
senté figure B.2. On peut noter que le bord à plus haute énergie du pic reste à position constante
qu’elle que soit l’épaisseur, il correspond donc bien à la surface de la couche.
Enfin, le nombre de coups détectés à une énergie donnée est caractéristique de la proportion de













FIGURE B.1 – Schéma représentant, de haut vers le bas : spectres obtenus lors d’une mesure RBS ;
pic de surface ; perte en énergie au sein de la couche. La structure est représentée en insert : couche
de matériau A sur couche d’élément B.
FIGURE B.2 – Spectres RBS correspondant au Pt pour différentes épaisseurs de Pt déposé sur substrat
Si (schéma de la structure en insert). D’après [CMN+73].
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B. Spectrométrie de rétrodiffusion Rutherford, «RBS»
FIGURE B.3 – Spectre RBS correspondant à un alliage PtSi déposé sur substrat Si (schéma de la
structure en insert). D’après [CMN+73]
Un spectre expérimental correspondant au dépot d’un alliage PtSi sur substrat Si est présenté
figure B.3. Ce spectre permet d’avoir une information tant sur l’épaisseur déposée que sur la compo-
sition de l’alliage.
B.1.1 Spectre RBS dans le cas de l’AlGaN
La figure B.4 présente un spectre RBS simulé d’une couche d’Al0,5Ga0,5N sur substrat d’AlN,
ainsi que les spectres de l’Al, du Ga et de l’N pour ces couches. Comme on peut le constater sur la
figure, les signaux provenant de l’Al dans la couche et dans le substrat se superposent. Toutefois, en
première approximation, la composition de l’alliage est proportionelle au rapport des aires sous les
pics de ses constituants (figure B.5).
B.2 Canalisation, RBS/C
Un mode d’utilisation du RBS consiste à aligner une direction cristallographique de l’échan-
tillon avec le faisceau incident. Les particules sont alors canalisées («channeling») à l’intérieur de
l’échantillon et il y a peu de rétrodiffusion (la figure B.6 a) en est une représentation simpliste).
Lorsque l’échantillon est aligné selon une direction cristallographique, direction [0001] par exemple,
il y a alors très peu de particules ressortant puique celles-ci sont canalisées très profondément dans la
couche.
Une mesure usuelle de la «qualité cristallographique» d’une couche est alors donnée par la mesure
du ratio χmin entre le nombre de particules rétrodiffusées en mode de canalisation et le nombre de
particules en mode RBS avec le faisceau non aligné. Une faible valeur du χmin (typiquement quelques
pourcents) indique qu’il y a peu de défaut structuraux (interstitiels, dislocations . . . ). Généralement,
cette mesure se fait pour des énergies proches du pic de surface (pour les ions diffusant proche de la
surface de l’échantillon, le χmin est le plus faible).
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B.2. Canalisation, RBS/C
FIGURE B.4 – Spectre RBS simulé (trait noir) correspondant à un alliage d’AlGaN à 50% (200 nm)
déposé sur substrat AlN (1,3 µm). L’énergie du faisceau a été fixée à 1,5 MeV. Sont également re-



















FIGURE B.5 – Schémas de spectres RBS correspondant en haut à une couche A déposée sur un
substrat B et en bas à un alliage AxBy déposé sur substrat B (structures en inserts). La composition de














































FIGURE B.6 – Schéma représentant : a) une couche alignée avec le faisceau («channeling») et b)






Diffraction en incidence rasante d’électrons
de haute énergie, «RHEED»
Le RHEED («Reflection High-Energy Electron Diffraction») est un outil permettant le suivi de la
croissance in situ. Il est particulièrement adapté à la croissance en MBE, cette dernière s’effectuant
sous ultra-vide. En pratique, un faisceau d’électron accéléré par un potentiel de 32 kV 1 est envoyé
en incidence rasante (i.e. quelques degrés) sur la surface. Cette géométrie permet un implémentation
aisée dans la machine de croissance 2. Une particularité du RHEED est de ne sonder que les touts
premiers plans de la surface. Il sera donc très sensible aux reconstructions de surface, à la rugo-
sité de surface, au développement de nanostructures (boîtes ou fils quantiques, figure C.1) ainsi qu’à
l’évolution du paramètre de maille pour la surface. Par exemple, il est possible de mesurer l’évolu-
tion du paramètre de maille, dans et hors du plan, de boîtes quantiques GaN sur AlN pendant leur
mûrissement.[CFNR+07]
Le faisceau d’électrons intéragit avec le réseau cristallin sous forme d’onde de faible longeur
d’onde λ 3. Le réseau réciproque pour cette géométrie est constitué de tiges alignées selon la direc-
tion ~kz (il y a rupture de symétrie à la surface de l’échantillon). Si l’on se place dans l’espace des
phases, la diffraction des électrons sur la surface sera donné par l’intersection de la sphère d’Ewald
(de rayon inversement proportionnel à λ ) avec les tiges de diffraction. Généralement, on observe
donc un diagramme de diffraction constitué de tiges dont l’écart est inversement proportionnel au
paramètre de maille dans le plan (cas d’une surface 2D).[MGRL90]
Il est intéressant de souligner que ce diagramme «classique» en RHEED d’une surface bidimen-
sionnelle n’est possible qu’à cause de l’imperfection tant de la surface que de l’appareillage. En effet,
il y a une certaine fluctuation ∆E dans l’énergie des électrons : la sphère d’Ewald est donc en réalité
une couronne sphérique. De plus, les tiges de diffraction ont une épaisseur non négligeable (ce ne
sont pas des Dirac) due à la non-idéalité du cristal. Si le cristal était parfait et le faiseau d’électron
mono-énergétique, alors on n’observerait qu’une tache de diffraction et non plusieurs tiges.
Enfin, une utilisation classique du RHEED est la détermination des vitesses de croissance via la
mesure d’oscillations RHEED. Ces dernières correspondent à une variation de l’intensité réfléchie en
fonction du taux de couverture θc de la surface (0 < θc < 1 monocouche).[DP94] Pour d’avantage de
détails sur la géométrie et les applications du RHEED, se référer par exemple à [IC04], [Bra99].
1. La tension d’accélération dépend du paramètre de maille du matériau sondé.
2. a contrario du LEED («Low Energy Electron Diffraction», dont le faisceau d’électrons est envoyé perpendiculaire-
ment à la surface et receuilli en réflection. Cette géométrie implique une moindre tension d’accélération des électrons afin
de ne sonder que la surface de l’échantillon.
3. λ = hc√
E.(2mec2+E)
= 6,7.10−12 m (à 32 keV , en tenant compte des corrections relativistes). L’écart entre tiges du
réseau réciproque est de l’ordre de a−1, soit 3,1-3,2.109 m−1 pour le GaN et l’AlN. Le rayon de la sphère d’Ewald (en
1/λ ) sera donc environ 100 fois plus grand que l’écart entre tiges.
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FIGURE C.1 – Schéma représentant : à gauche, la géométrie de la surface, la construction dans l’es-
pace réciproque (sphère d’Ewald et réseau réciproque), à droite le diagramme de diffraction corres-
pondant. En a) cas d’une surface lisse ; la tâche (00) en c) correspond à la spéculaire, i.e. la réflection
directe du faisceau d’électrons. Les figures d) et g) correspondent au cas de la transmission à travers
une rugosité 3D (cristallites ou boîtes quantiques) sur la surface, désorientée ou non. Le cas désorienté
conduit à l’obtention d’anneaux sur le diagramme RHEED (i). D’après [TPWL07].
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C. RHEED
FIGURE C.2 – Évolution du paramètre de maille dans le plan durant la nucléation puis la croissance
de nanofils GaN sur couche tampon AlN. Durant les premières minutes de croissance, le GaN est
contraint sur l’AlN (a = 3,112 Å). Après 210 s de croissance, il y a nucléation 3D avec relaxation
élastique des contraintes avant d’atteindre par relaxation plastique le paramètre de maille du GaN
relaxé (a = 3,189 Å) lors de la transition vers une forme nanofil. D’après [KCTR10].
C.1 Suivi in situ du paramètre de maille
Une utilisation particulièrement intéressante du RHEED, en tant qu’outil de diffraction de surface,
est le suivi de l’évolution du paramètre de maille sur le front de croissance. Le suivi du paramètre de
maille dans le plan est ainsi particulièrement aisé : il suffit de mesurer l’écart D entre deux tiges de
diffractions (10) et (1¯0) en fonction du temps. Il est donc possible de suivre, en temps réel, l’évolution
du paramètre de maille (inversement proportionnel à la distance entre tiges). Il existe deux directions
cristallographiques conduisant à l’obtention de tiges de diffraction pour des matériaux de structure
wurtzite plan c. Généralement, les mesures ne se font pas sur la direction [112¯0] (azimuth <101¯0>)
mais uniquement suivant [101¯0] (azimuth <112¯0>) 4. Par exemple, il est ainsi possible de suivre la
croissance de boîtes quantiques GaN sur AlN par relaxation élastique de type Stranski-Krastanow
[DWF+97] ou la nucléation puis croissance de nanofils GaN, figure C.2.[KCTR10]
Les profils d’intensité (intégrés suivant la direction [0001]) correspondant ont été ajustés par des
fonctions pseudo-Voigt (en temps réel) grâce au logiciel AnaRHEED développé au sein du laboratoire
NPSC par Yohann Curé.
La distance D entre tiges de diffraction est reliée au paramètre de maille par la relation de Bragg à
l’angle θ0, avec λ longueur d’onde du faisceau électronique (équation C.1). Afin d’avoir une référence
connue, les acquisitions commencent systématiquement par un enregistrement de la distance entre
tiges pour l’AlN (couche tampon ou substrat). Cette référence est indispensable car la distance L
entre écran et échantillon ne peut pas être connue avec un niveau suffisant de précision.
√
3aAlN sinθ0 = λ (C.1)
4. D’où l’indexation en [10] et [1¯0] des tiges de diffraction de part et d’autre de la tige [00]
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En utilisant une approximation aux petits angles, on déduit des équations C.1 et C.2 :
ames ≈ aAlN DAlNDmes (C.3)
La valeur DAlN est moyennée sur une grand nombre de mesures (généralement 100), ce qui per-




Règles de sélection en Raman pour des
structures wurtzite et saphir
La spectroscopie Raman consiste à mesurer la perte en énergie entre un faisceau de lumière mo-
nochromatique (laser) et un cristal. Lorsque les photons diffusent dans le crystal, une partie d’entre
eux vont se coupler avec le réseau (diffusion inélastique). C’est donc un échange d’énergie entre les
photons incidents du laser et le nuage électronique du cristal. En pratique cela se traduit par une raie
de faible intensité (raies Stokes ou anti-Stokes) correspondant à l’énergie du faisceau incident moins
le couplage au réseau cristallin par création de phonons. Sans rentrer dans les détails de la diffusion
Raman (voir, par exemple, [MZP09]), l’intensité diffusée IR est donnée par :
IR ∝ ‖~eiMR~ed‖2 (D.1)
Avec ~ei,d correspondant à la polarisation des faisceaux (photons) incident et diffusé et MR, tenseur
Raman selon x, y, z. Le tenseur Raman est caractéristique d’un mode de vibration et dépend de la
symétrie du cristal et un mode est actif Raman si IR 6= 0.
D.1 Modes actifs Raman pour une structure wurtzite
En symétrie wurtzite, les modes actifs en Raman sont de type A1 polarisé selon z, E1, polarisé
selon xy et E2, non-polaire. Leurs tenseurs de polarisabilité, selon xyz, sont donnés ci-après : [ARP69]
A1(z) =












d d 0d −d 0
0 0 0
 (D.5)
Pour des matériaux wurtzite plan c, on se place généralement en configuration de rétrodiffusion,
i.e. avec le faisceau incident selon z et le faiseau diffusé revenant selon -z (noté z¯). Le faisceau est
donc polarisé selon xy. Dans ce cas, les modes E2 et A1 sont donc permis, puisqu’ils contiennent
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D.2. Modes actifs Raman pour une structure saphir
Configuration Modes de phonons actifs en Raman
z(yy)z¯ E2 et A1
z(xy)z¯ E2
TABLE D.1 – Règles de sélection en notation de Porto pour une géomètrie en rétrodiffusion, dans le
cas d’une structure wurtzite.
des composantes non-nulles selon xy. Il est alors possible de sélectionner une polarisation pour les
faisceaux incident et diffusé pour activer un mode polarisé en xy (mode E2) ou yy (modes E2 et A1).
Un système commode pour décrire la géométrie du système de mesure est d’utiliser les notations
de Porto : elles comportent quatre indices selon xyz du type a(bc)d. Les indices a et d décrivent les
directions des vecteurs d’onde des photons des faisceaux incident et diffusé tandis que les indices b
et c décrivent les éventuels analyseurs permettant de choisir la polarisation d’entrée et de sortie des
photons.[DPT66]
Il est donc possible de séparer les contributions des phonons E2(h) et A1(LO) grâce aux règles de
sélection de la structure wurzite. Nous nous limiterons au cas d’une configuration en rétrodiffusion.
Le tableau D.1 donne en notation de Porto les modes de phonon accessibles en configuration croisée
(perpendiculaire) et parallèle. Dans le premier cas, la polarisation du faisceau rétrodiffusé, réalisée
grâce à la sélectivité en polarisation du réseau du détecteur, est à 90˚ de celle du laser, choisie grâce à
une lame demi-onde. Dans le second cas, les deux polarisation sont identiques.
D.2 Modes actifs Raman pour une structure saphir
Le cas du saphir (α-Al2O3 ou corindon) est classique en spectroscopie Raman.[Kri47] Il est in-
téressant à considérer puisque la pluspart de nos croissances ont été réalisées sur substrat AlN-sur-
saphir. Le saphir a une structure rhombohédrale, appartenant au groupe d’espace D63d . Il y a 7 modes
actifs en Raman : 2 modes A1g et 5 modes E2g. Les tenseurs de polarisabilité sont :[WDW81]
A1g =




 c −c −d−c c d
−d d 0
 (D.7)
Pour les géométries en rétrodiffusion, les modes A1g ne seront donc visibles qu’en configuration
z(xx)z¯, alors qu’en configuration z(xy)z¯ les deux types de modes seront visibles.
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Annexe E
Élargissement des raies de luminescence pour
des alliages homogènes
Ce modèle développe le formalisme abordé chapitre 1 (élargissement dû aux fluctuations locales
de composition de la luminescence dans le cas d’un puits quantique) dans le cas d’un matériau massif
(ou d’une couche épaisse).
L’élargissement ρ est donc donné par l’équation E.1 dans le cas d’un alliage de composition
AxB1−xC. (Le formalisme complet est donné dans la review de K. Bajaj Use of Excitons in materials







Le terme dEg(x)dx décrit la variation spatiale de l’énergie de bande interdite avec les fluctuations
locales de composition du matériau. Si l’on exclut qu’une partie de ces variations puissent être due à
la contrainte alors ce dernier se déduit simplement à partir de l’équation donnant l’énergie de bande
interdite en fonction de la composition.













, avec a(x) paramètre de maille dans le plan
– Vexciton = 43pia
3
exciton, avec aexciton(x) =
ε h¯2
µe2 (ε(x) constante diélectrique et µ(x) masse réduite,
obtenues par interpolation linéaire entre les valeurs correspondant au GaN et à l’AlN)
Ce modèle s’applique au cas d’un alliage dans lequel électrons et trous sont délocalisés (excitons
libres). Pour les alliages d’AlGaN à basse température, les excitons sont en revanche localisés (sur des
fluctuations de potentiel ou des défauts, cas d’excitons liés). On peut alors considérer la masse du trou
comme infinie (ou tout du moins très grande devant celle de l’électron) et considérer que les électrons
ne sont sensibles qu’au fluctuations de potentiel de la bande de conduction. Ce dernier point peut être
modélisé en ne considérant qu’une fraction de la variation de bande interdite (dEc(x)dx = 0,57
dEg(x)
dx , cf.
[BSP+04][JLOL06][WMB+06]). Il est à noter que ce modèle ne prend pas en compte des facteurs
1. Dans la mesure où elle reproduit les meilleurs résultats expérimentaux. L’élargissement ρ est par nature la limite
inférieure pour la largeur du pic de luminescence d’un alliage. Ainsi, des modèles similaires (mais sans préfacteur et avec
une définition différente du volume exploré par l’exciton) donnaient des valeurs supérieures au valeurs expérimentales.
Il est à noter que l’évolution de l’élargissement avec la composition était similaire : en particulier celui-ci atteint un
maximum pour une composition différente de 50%, aux alentours de x = 70% pour de l’AlxGa1−xN.
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FIGURE E.1 – Élargissement (calcul) de la raie de luminescence pour un alliage d’AlGaN et rayon de
Bohr de l’exciton.
additionnels tels que des inhomogénéités de contrainte, la création de cluster ou de la séparation de
phase.
La variation, en fonction de la composition en Al, de la largeur à mi-hauteur pour un alliage
homogène (i.e. complètement désordonné) d’AlGaN est représentée figure E.1. Cette figure présente
également les variations avec la composition du rayon de Bohr de l’exciton.
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Annexe F
Principales propriétés physiques pour le
GaN, l’AlN et l’Al2O3
Le tableau suivant présente quelques propriétés pour les matériaux III-N (GaN et AlN), en phase
wurtzite, ainsi que pour le saphir [RSL04] :
AlN GaN Al2O3
Énergie de bande interdite (eV) 6,2 3,3 ≈10 eV




Paramètres de maille (Å)
a 3,11 3,189 4,758
c 4,98 5,185 12,99
Volume de la cellule unité (nm3) 0,125 0,137
Rayon de Bohr de l’exciton libre (nm) 1,7 3,4
Coefficients d’expansion thermique (10−6 K−1)
∆a
a 4,2 5,59 7,5
∆c
c 5,3 3,17 8,5




Masse effective de l’électron (m0) 0,48 0,2
Conductivité thermique (W.cm−1.K−1) 2 1,3 0,5




Diffraction de rayons X anomale
Lors de mesures «classiques» de diffraction de rayons X, on utilise une énergie de faisceau fixe,
choisie loin d’un seuil d’absorption des éléments étudiés. Le fait de faire varier l’énergie du faisceau X
autour du seuil d’un des éléments présents dans le matériau permet d’ajouter une sensibilité chimique
à la diffraction X. Cette annexe présente deux technique utilisant cette possibilité : la diffraction
multi-longueur d’onde MAD et les mesures DAFS de structure fine en condition de diffraction. Les
mesures présentées dans le manuscrit ont été réalisées à l’ESRF (Grenoble) sur la ligne de lumière
BM2. Elle permet en particulier d’obtenir un faisceau de lumière monocromatique (∆EE = 10
−4) dans
la gamme 5-25 keV. Il permet donc d’atteindre le seuil d’absorption K du Ga (EK = 10,36 keV).
Les cartographies de l’espace réciproque ont été réalisées grâce à un détecteur 1 D, permettant des
mesures rapides.
G.1 Cartographies MAD de l’espace réciproque
Cette première technique consiste à réaliser des cartographies de l’espace réciproque en faisant
varier l’énergie E du faisceau autour du seuil d’absorption en chacun des points de la cartographie.
L’intéraction entre le faisceau X et un atome du matériau est décrite par un facteur de structure ato-
mique f(~q,E) dont la valeur dépend de la structure cristallographique du matériau. Ce facteur décrit la
diffusion du faisceau X pour des directions données d’incidence ~ki et de diffusion ~ks . Le vecteur de
diffraction est défini comme~q= ~ks−~ki. Le facteur de structure f(~q,E) d’un élément s’exprime comme
la somme entre une partie dépendant uniquement du vecteur diffraction f0(~q) et une partie dépendant
de l’énergie du faisceau X, f’(E) + if”(E) (diffusion résonnante ou anomale). Si l’on considère mainte-
nant que chaque atome est situé à une position~r au sein d’un cristal possèdant une périodicité alors le
facteur de structure total F (sans les contributions anomales) est la somme de toutes les contributions
des atomes du cristal.
F(~q,E) =∑
j
f0(~q)exp i~q~r j =∑
j
f0(~q)exp iφ (G.1)
Si l’on considère un cristal contenant une part A d’atomes anomaux et une part N d’atomes non-
anomaux alors le facteur de structure total FT est la somme des facteurs de structure pour les deux
types d’atomes.
FT (~q,E) = FA(~q,E)+FN(~q,E) (G.2)
Enfin, il reste à tenir compte des corrections anomales :
F(~q,E) = FT (~q,E)+
|FA(~q,E)|
f A0 (~q)
( f ′A(E)+ i f
′′
A (E))exp iφA (G.3)
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G.2. Mesures DAFS de structure fine en condition de diffraction
L’intensité I mesurée en chaque point de la cartographie varie comme :
I(~q,E) ∝ FT F∗T (G.4)
La mesure de I(~q,E) à plusieurs énergies autour du seuil d’absorption d’un élément permet de re-
monter aux parties anomale |FA(~q)| (c’est-à-dire contenant uniquement de l’information sur l’élément
en résonance) et non anomale |FN(~q)| de l’intensité diffractée. On obtient alors un contraste chimique
dans l’espace réciproque.
G.2 Mesures DAFS de structure fine en condition de diffraction
Il est également possible de choisir un point particulier dans l’espace réciproque (zone d’iso-
contrainte) et d’y mesurer la variation de l’intensité diffractée pour des énergies au-delà du seuil
d’absorption. Les oscillations observées 1 sont caractéristiques de l’environnement local des atomes
résonants situés dans le volume iso-contraint. Cela permet d’en extraire les éventuelles variations
locales de paramètres de maille et/ou de composition.
1. Le formalisme pour expliquer l’origine de ces oscillations ne sera pas développé plus avant. Il nécessite toutefois de
prendre en compte un terme oscillant additionel dans le facteur de structure des atomes anomaux. Se référer à [PrH+99]
pour un traitement détaillé.
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Annexe H
Dopage n et p de couches d’AlGaN et de GaN
H.1 Dopage d’une couche de GaN
Les dopages p et n de couches de matériaux III-N sont des étapes indispensables pour la réalisation
de dispositifs émetteurs de lumière de type jonction p-n.[AA92] Si le dopage n grâce à l’incorporation
de Si est bien maîtrisé pour les matériaux III-N (taux de dopage n > 1020 porteurs.cm−3), le dopage p
est problématique. Pour le dopage p, le dopant utilisé comme accepteur est le Mg. 1 Toutefois, son in-
corporation et activation 2 sont délicates. Dans le cas de couches de GaN réalisées par PA-MBE, le Mg
introduit durant la croissance a pour effet de modifier la cinétique de croissance.[MDP99][MAH+04]
La fenêtre de croissance (température de croissance et rapports de flux : φIIIφN mais aussi
φMg
φIII ) per-
mettant son incorporation homogène dans la couche est particulièrement étroite. En dehors de celle-
ci, le Mg a tendance à ségréger en surface ou à former des clusters au sein de la couche. Même
une fois incorporé dans la couche, seule une faible fraction du Mg (quelques pourcents) participe
au dopage.[SHH+00a][LMZ+11] Les taux d’incorporation étant faibles (de l’ordre de 1018-1019
atomes.cm−3), les taux de dopages le sont donc également (inférieurs à 1018 porteurs.cm−3). Afin
d’améliorer l’incorporation du Mg dans le GaN, de faibles températures de croissance (680 ˚C) sont
généralement utilisées, ainsi qu’un rapport de flux Ga/N proche de 1.[GBC97][MAH+04] Il a toute-
fois été rapporté des taux de dopage de 1018 porteurs.cm−3 à haute température (770 ˚C) et fort excès
de Ga.[BLC+04]
Même en considérant que l’intégralité du Mg est incorporé sur des sites substitutionels dans
la couche, seule une faible proportion d’entre eux participe effectivement au dopage. Générale-
ment, il est considéré que seul 1 % des atomes de Mg est ionisé à température ambiante. Cela
est dû à une énergie d’activation de l’accepteur (équation H.1, EA niveau d’énergie de l’accepteur
et EV niveau d’énergie de la bande de valence) de l’ordre de 100-200 meV.[KXDM00] [CKK+02]
[Šantic´04] [Šantic´06] [LMZ+11]
∆EA = EA−EV (H.1)
Un remède serait d’augmenter fortement le flux de Mg durant la croissance, mais en pratique cela
ne permet pas d’améliorer le dopage. Un optimum entre teneur en Mg et concentration de porteurs
est généralement trouvé pour des flux de Mg faibles, représentant 1 à 2 % du flux de Ga.
Nous avons mesuré à 300K un taux de dopage p de 1.1017 porteurs.cm−3 pour une couche GaN
N1154 (500 nm) réalisé à 700 ˚C (TMg = 280 ˚C) et un taux de dopage n de 1,6.1019 porteurs.cm−3
(couche GaN N1420 420 nm, TSi = 900 ˚C). Les faibles taux de dopage n et p mesurés (d’environ d’un
1. L’utilisation d’autres matériaux, Zn, Be ou Cd, s’est avérée infructueuse.[Aka07] Cependant, il semble qu’il soit
possible de réaliser du GaN-p grâce à du Be. [PMW+00] Afin d’améliorer le dopage, il a également été proposé divers
co-dopage : Mg-O [KKK+02], Mg-Be [NSGP+00].
2. En MBE, et contrairement à la MOCVD, l’activation du dopage par recuit (ou irradiation) sous N2 post-croissance
n’est pas nécessaire. Cela est dû à la faible quantité d’H2, pouvant passifier le Mg, au sein de l’enceinte MBE.
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Teneur en Al épaisseur (µm) Ts (˚C) TMg (˚C) Taux de dopage (cm−3) Réf.
Al0,6Ga0,4N
0,5 720 380 non mesurable N1083
1 720 320 non mesurable N1093
1 670 340 1,6.1013 N1094
0,6 730 1100 (Si) 2,5.1017 (350 K) N1086
TABLE H.1 – Couches Al0,6Ga0,4N dopées Mg (sauf N1086 dopée Si) et taux de dopage mesurés à
300 K par effet Hall.
ordre de grandeur plus faible que les meilleurs taux de dopage rapportés) sont sans doute liés à des
flux de dopants (Mg et Si) inadaptés.
H.2 Dopage d’une couche d’AlGaN
Lorsque de l’Al est introduit, le dopage p est encore plus problématique.[SC02] En effet, l’éner-
gie d’activation du Mg augmente encore avec la teneur en Al de l’alliage, pour atteindre ∆EA =
500-600 meV pour le binaire AlN et 400 meV pour des teneurs fortes en Al (aux alentours de x
= 70 %).[SdW98][LON+02][NKK+05][TKM06][DLM+11] En pratique, cela implique que dans un
alliage d’AlGaN :Mg seuls environ 10−6 % des atomes de Mg sont ionisés. Pour des taux d’incorpora-
tion du Mg de 1020 at.cm−3, cela ne laisse espérer que des taux de dopage de 1014 trous.cm−3. Même
pour de faibles teneurs en Al (x = 0,15), l’énergie d’ionisation du Mg est déjà de 250 meV. Une solu-
tion pour contourner ce problème est l’utilisation de super-réseaux AlxGa1−xN/AlyGa1−yN.[LON+02]
Dans le cas de teneurs moyennes en Al faibles, il est possible d’utiliser des périodes comprenant de
faibles teneurs en Al dans le puits et dans la barrières. Dans ce cas, il est intéressant de les doper tous
deux Mg. Par exemple pour un alliage moyen à 23 % en Al, des périodes Al0,17Ga0,83N/Al0,36Ga0,64N
permettent d’atteindre un dopage de 1017 trous.cm−3 et une énergie d’activation de 195 meV.[KWL+04]
Lorsque la teneur moyenne en Al augmente, il est plus intéressant de réaliser des structures GaN :
Mg/AlGaN : Mg voire GaN : Mg/AlN : Mg lorsque la teneur en Al recherchée est élevée. Au cours
de notre étude, nous nous sommes donc limités au cas de super-réseaux GaN/AlN courtes périodes
dopés Mg (sans succès) ou Si, pour obtenir du dopage n, cf. chapitre 4.
Des essais de dopage p sur des couches à forte teneur en Al ont été réalisés. Afin de tenter d’obtenir
du dopage, différents flux de Mg et températures de croissance ont été utilisés et le rapport de flux
III/N a été optimisé (à flux d’Al fixe avec optimisation du flux de Ga pour garder la surface lisse et
sans accumulation de Mg sur la surface).
Les résultats des mesures Hall à température ambiante sont présentés tableau H.1. On note que
les mesures Hall sont rendus difficiles par le caractère extrêmement résistif des couches ainsi que leur
faible (voir inexistant) taux de dopage p. Pour comparaison, un résultat sur une couche dopée n (sans
optimisation de la croissance) est également donné. Le caractère très résistif des couches d’AlGaN
est souligné par les très faibles courants injectés (de l’ordre de 1-100 pA pour les couches non-dopées
ou très légèrement dopées p, contre 1 µA pour la couche AlGaN N1086 dopée n). Il est également
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